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ABSTRAKT 
 
 Bakalářská práce se zabývá aluminidy železa. V literární studii jsou rozebrány 
nejznámější a nejpoužívanější intermetalické materiály, difúze a další možné technologie 
výroby. V experimentální části bylo použito nástřiku, který byl vyroben metodou cold spray. 
V této práci jsou rozebrány změny mikrostruktury v závislosti na teplotě žíhání. Práce 
obsahuje fotografie mikrostruktury a výsledky analýz z elektronového mikroskopu a z měření 
mikrotvrdosti.  
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ABSTRACT 
 
 Bachelor’s thesis deals with iron aluminides. In literature analysis are the best known 
and the most widely used intermetallics materials, diffusion and other possible processing 
technologies of intermetallic materials. In experimental part was used sprayed coating. This 
sprayed coating was produced by cold gas-dynamic spray. In this thesis were analysed 
changes in microstructure of iron aluminides depending on annealing temperature. This thesis 
contains photographs of microstructure and analyses from electron microscopy and 
measurement of microhardness. 
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1 CÍLE PRÁCE 
 
 Cílem literární studie je přehled a stručný popis nejznámějších intermetalických skupin 
materiálů. Pozornost je věnována hlavně aluminidům železa, které mají zajímavé vlastnosti 
pro vysokoteplotní použití. Dále je zde přehledově rozebrána difúze, její mechanismy, jimiž 
probíhá v kovových systémech a Kirkendallův jev. V této části jsou také zmíněny i možné 
technologie výroby aluminidů železa. 
 Experimentální část je věnována rozboru změny mikrostruktury jednotlivých vzorků 
depozitů binárních směsí prášků Fe a Al v závislosti na teplotě. Jako experimentálního 
materiálu bylo použito nástřiku, jenž byl vyroben metodou cold spray. Jednotlivé vzorky byly 
při pokusu žíhány v peci na různých teplotách, ale se stejnou výdrží. Hodnocení mikrostruktur 
probíhalo s pomocí světelné a elektronové mikroskopie. Do hodnocení byly zahrnuty i 
výsledky z provedených měření mikrotvrdosti. 
 V diskuzi výsledků jsou všechna měření, analýzy a výsledky srovnány. A jsou 
vyvozeny závěry ohledně použitelnosti studovaného postupu pro přípravu intermetalických 
materiálů na bázi Fe–Al. 
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2 ÚVOD 
 
 Intermediální fáze se vyskytují uvnitř rovnovážného diagramu, aniž by přímo 
souvisely s jednou z čistých složek, které tvoří studovaný systém. K jejich vzniku může 
docházet v binárních nebo vícesložkových soustavách. V jedné soustavě může docházet 
k výskytu více intermediálních fází. Jedním z charakteristických rysů pro tyto fáze je, že mají 
vlastní krystalovou strukturu, jež je odlišná od struktury jednotlivých složek. Většinou se 
intermediální fáze může vyskytovat buď jen při jediném stechiometricky daném složení, nebo 
v určitém, přesně omezeném koncentračním rozmezí, jež nezasahuje do oblasti čisté složky. 
Mohou být děleny podle Hume–Rotheryho faktorů určujících krystalovou strukturu jako jsou 
velikostní faktor, elektronová koncentrace a elektrochemický faktor. [1], [2] 
 
 Fáze lze podle převládajícího faktoru rozdělit na:  
 elektrochemické neboli valenční sloučeniny (např. Mg2Pb, MgS),  
 sloučeniny určené velikostním faktorem (např. VN, CrN), 
 elektronové sloučeniny (např. CuZn, Ag3Al). [2] 
 
 Intermetalika patří mezi intermediální fáze, jejichž složky, mezi kterými vznikají, jsou 
kovy. Vytvářejí se přeměnou tuhých roztoků stejného složení (např. fáze σ v soustavě Fe–Cr) 
nebo jejich rozpadem (např. ve slitinách typu Al–Cu), reakcí peritektického typu mezi 
taveninou a tuhou fází nebo přímou krystalizací z taveniny. Mají většinou povahu 
chemických sloučenin s přesným bodem tání. Dále mezi jejich vlastnosti také patří pevnost, 
tvrdost a křehkost. [1] 
 Složení některých intermetalik se může měnit v omezeném koncentračním rozmezí, 
jenž bývá nazýváno rozsahem homogenity. [3] Pro intermetalické sloučeniny je obvykle tento 
rozsah úzký, zatímco pro intermetalický tuhý uspořádaný roztok je široký v omezeném 
teplotním rozsahu. Existují i fáze, které při ohřevu nad kritickou teplotou přeměňují svou 
uspořádanou strukturu na neuspořádanou, příkladem může být Cu3Au. Tato fáze má 
uspořádanou mřížku kubickou plošně středěnou (Ll2) při nižších teplotách, kdežto nad 
kritickou teplotou je fáze již neuspořádaná. [3] 
 Pod pojmem intermetalika je zahrnutý veliký rozsah fází, které se mezi sebou 
navzájem velmi liší vazbou, krystalovou strukturou a vlastnostmi. Z toho vyplývá, že nelze 
najednou obecně popsat všechna intermetalika, ale lze odkazovat na jejich určité skupiny. 
Tyto skupiny tvoří intermetalické fáze, které mají podobné chování. [3] 
 Jedna z důležitých skupin intermetalik je tvořena sloučeninami prvků III – IV skupiny 
periodické tabulky. Těmito sloučeninami jsou například InSb, InAs, GaAs a nacházejí své 
uplatnění v elektronice. Mezi stále používané intermetalika patří i amalgám (tvořený z rtuti, 
cínu, stříbra a mědi), jenž je používaný jako zubní výplň. Intermetalika se též využívají v 
kompozitních materiálech, kde jsou používané jako zpevňující sekundární fáze v kovové 
matrici. Příkladem pro tuto aplikaci mohou být niklové slitiny, v nichž se uplatňuje Ni3Al, 
označovaná γ΄, jako zpevňující sekundární fáze v superslitinách. Dále jsou vhodnými 
materiály pro vysokoteplotní aplikace, neboť mají často vysokou teplotu tání a s tím spojenou 
fázovou stabilitu a pro vybrané aplikace i dostatečnou mechanickou odolnost. Na ochranu 
materiálu proti vysokoteplotní korozi se uplatnila intermetalika NiAl a CoAl tvorbou 
ochranných povrchových vrstev. Mezi další studovaná, technicky významná intermetalika 
patří Ti3Al a TiAl. [4] 
 Rozvoj nastal i v elektrických topných prvcích založených na MoSi2, jenž při velmi 
vysokých teplotách vykazuje vysokou oxidační odolnost. Tyto silicidy jsou považovány za 
krajní případ intermetalik, neboť křemík nepatří mezi kovy, ale mezi polokovy. Jelikož jsou 
silicidy podobné kovům, řadí se mezi intermetalika. [4] 
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 Ačkoliv na počátku 80. let minulého století vzrostl zájem o intermetalické sloučeniny, 
zahrnující i aluminidy železa, nedošlo tehdy k jejich masivnímu použití v komerčních 
aplikacích. Důvodem byly mechanické vlastnosti, mezi kterými se vyjímaly nejen problémy s 
nízkou houževnatostí za pokojové teploty, ale také komplikace spojené s náročnou 
technologií výroby intermetalik v průmyslovém měřítku. [5], [6], [7] 
 Aluminidy železa FeAl a Fe3Al přitahují pozornost díky svým vlastnostem, ale také i 
díky faktu, že výchozí suroviny potřebné pro jejich výrobu jsou relativně levné. Tyto 
aluminidy železa mají nízkou hustotu a vysokou odolnost proti oxidaci a nauhličení. Projevují 
dokonce i korozní odolnost v prostředí obsahujícím síru. Z těchto faktů vyplývá jejich 
vhodnost pro výrobu součástí v chemickém průmyslu. Slibnou aplikací aluminidů železa by 
mohlo být jejich použití pro výrobu součástí pracujících za vysokých tepot. Jedna z jejich 
dalších možných aplikací by mohla směřovat do oblasti elektrotechniky, kde by se dalo využít 
jejich vysokého elektrického odporu, takže by mohly sloužit jako materiál pro výrobu 
elektrických odporových topných článků. [6], [7], [8], [9] 
2.1 Historie použití intermetalik 
 
 Na počátku vzniku metalurgie byly používány polykomponentní slitiny s nízkou 
teplotou tání. Od této doby tím pádem docházelo k užívání intermetalik, ačkoliv jejich vznik 
patrně často nebyl cílený. Jejich aplikační možnosti závisely nejen na výrazné tvrdosti a 
odolnosti proti opotřebení, ale také na dekorativní stránce. Jejich prvotní použití se týkalo 
vrstev, které využívaly vysoké korozní odolnosti konkrétních příslušných intermetalik. 
Ve stručném přehledu lze rychle vyjmenovat řadu aplikací, v nichž se intermetalika 
uplatňovala v průběhu staletí, ať už jejich použití bylo úmyslné, či neúmyslné. Ve starobylém 
Egyptě zhruba 2500 let př. n. l. byla nalezena fáze Cu3As ve vrstvách bronzových nástrojů. 
V Římě přibližně 100 let př. n. l. byl používán materiál na výrobu mincí a částí ornamentů, 
v němž se vyskytovala fáze CuZn. Při výrobě liter na tisknutí v roce 1540 bylo použito slitiny, 
ve které docházelo k vytvoření fáze SbSn. Ve 20. století v roce 1921 byla využívána 
Permalloy (Ni3Fe) jako magnetická slitina s vysokou permeabilitou. Dále byl využíván od 
roku 1935 Sendust (Fe3(Si, Al)) jako materiál na magnetické hlavy páskových magnetofonů a 
od roku 1961 Nb3Sn jako supravodič, poté od roku 1962 NiTi jako slitina s tvarovou pamětí a 
od 1967 Co5Sm jako permanentní magnet. [3], [4] 
 S rozvojem fyzikální metalurgie se intermetalika stala předmětem vědeckého 
výzkumu. První provedené studie intermetalik se týkaly jejich fázové stability, fázové 
rovnováhy a reakcí mezi fázemi, což posloužilo jak ke zjištění fázových diagramů, tak ke 
zjištění jejich elektrochemických, fyzikálních, magnetických a mechanických vlastností. 
Pouze aplikace zavedené ve 20. století byly už založeny na porozumění základním 
metalurgickým principům. V současnosti jsou intermetalika používána jako funkční materiály 
opírající se o konkrétní fyzikální vlastnosti určitých intermetalik. Pro jejich použití jako 
konstrukčních materiálů při vysokých teplotách hrají v jejich prospěch relativně vysoké 
pevnosti. Nicméně tyto vysoké pevnosti jsou obvykle doprovázeny křehkostí. [3], [4] 
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3 TEORETICKÁ ČÁST 
3.1 Aluminidy 
3.1.1 Uspořádané intermetalické sloučeniny 
 
 Uspořádané intermetalické sloučeniny vytvářejí krystalové struktury uspořádané na 
dlouhou vzdálenost pod kritickou teplotou a existují v relativně úzkém intervalu složení. 
V 50. a 60. letech 20. století byly slitiny, které dosahovaly relativně nízkých kritických teplot 
pod 700 ˚C, předmětem rozsáhlého studia. Během tohoto studia byly objeveny neobvyklé 
dislokační struktury a mechanické vlastnosti, jež souvisejí s uspořádanými mřížkami. 
V těchto slitinách dochází k deformacím skluzem nadmřížky nebo párováním dislokací, které 
mají relativně nízkou pohyblivost při vyšších teplotách. Toto zapříčiňuje jejich neobvyklé 
chování, které vyjadřuje závislost meze kluzu na teplotě, kdy s rostoucí teplotou dochází 
k nárůstu meze kluzu, příklady jsou fáze Ni3Al a Cu3Au. [10] 
 Znevýhodňující vlastnost uspořádaných intermetalik je jejich křehkost. V mnoha silně 
uspořádaných intermetalikách je tato křehkost tak závažná, že docházelo k situacím, kdy 
jednoduše nešly vyrobit do tvaru použitelných součástí, nebo po vyrobení byly limitovány 
nízkou lomovou houževnatostí. Kvůli této křehkosti se intermetalika používala jako 
zpevňující fáze. Příkladem jsou niklové superslitiny, jež mají výtečnou pevnost díky uložení 
jemné disperze uspořádané fáze γ΄ (Ni3Al) v houževnaté matrici. Křehkost může být 
způsobena například nedostatkem nezávislých skluzových systémů nebo následkem vlivů 
okolního prostředí, v němž se intermetalika nachází. Předčasný lom může způsobit vodík 
difundující do slitiny intermetalik z vodní páry ve vzduchu, jako např. u aluminidů železa.[10] 
 Pro zlepšení pevnostních vlastností bylo zkoušeno jednak legování různými prvky, 
jednak různé druhy výroby intermetalik. Legování bylo úspěšné a jeho výsledkem bylo 
získáno množství zajímavých intermetalických sloučenin s výrazně zvýšenou houževnatostí a 
pevností. Pro zajímavost jsou v tab. 1, [10] vypsaná některá intermetalika se svými 
vlastnostmi. [10] 
 
Tab. 1: Přehled vlastností některých intermetalických fází 
 
Kritická 
teplota 
uspořádání 
(Tc) 
Teplota tání 
(Tm) 
Youngův 
modul Fáze Krystalová struktura 
˚C ˚F ˚C ˚F 
Hustota 
materiálu 
g/cm3 
GPa 106 psi 
Rozsah 
existence fáze 
(T = 400˚C) 
Ni3Al Ll2 (uspořádaná fcc) 1390 2535 1390 2535 7,5 179 25,9 73-75 at.% Ni 
NiAl B2 (uspořádaná bcc) 1640 2985 1640 2985 5,86 294 42,7 45-59 at.% Ni 
D03 (uspořádaná bcc) 540 1000 1540 2805 6,72 141 20,4 27-34 at.% Al Fe3Al 
B2 (uspořádaná bcc) 760 1400 1540 2805 … … … … 
FeAl B2 (uspořádaná bcc) 1250 2280 1250 2280 5,56 261 37,8 33-49 at.% Al 
Ti3Al D019(uspořádaná hcp) 1100 2010 1600 2910 4,2 145 21 22-35 at.% Ti 
TiAl Ll0 (uspořádaná tetrag.) 1460 2660 1460 2660 3,91 176 25,5 49-56 at.%Ti 
TiAl3 D022(uspořádaná tetrag.) 1350 2460 1350 2460 3,4 … … 75 at.% Ti 
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3.2 Fázový diagram hliník–železo 
3.2.1 Čistý hliník 
 
 V periodické tabulce prvků je označován jako Al. Jeho atomové číslo je 13. Hliník je 
nepolymorfní kov stříbrobílé barvy, který krystalizuje v soustavě kubické plošně středěné 
typu K12 [5], (viz obr. 1, [11]). Tato krystalová struktura má koordinační číslo 12 a je 
nejtěsnější uspořádání kubické mřížky. Skluz probíhá v rovině {111}α a ve směru <110>α. 
Díky této mřížce jsou jeho plastické vlastnosti dobré a svoji plasticitu si dokáže zachovat při 
nižších, i vyšších teplotách. Vlastnosti hliníku dále velmi ovlivňuje jeho čistota, která má vliv 
například na jeho elektrickou vodivost. Mezi hlavní nečistoty, které se nacházejí v hliníku, lze 
zařadit prvky Fe, Si, Zn, Cu a Ti. Mezi jeho dobře známé vlastnosti patří 
nízká hustota (2,7 g/cm3), dobrá odolnost proti korozi, vysoká elektrická a tepelná vodivost. 
Odolnosti proti korozi dosahuje hliník díky skutečnosti, že se na jeho povrchu vytváří 
vrstvička Al2O3, která jej chrání před další degradací. V obvyklých podmínkách dosahuje 
tloušťka vrstvičky 5 – 20 nm, přičemž se na povrchu na vzduchu při pokojové teplotě vytvoří 
do 10-4 s. Hliníku patří třetí místo mezi nejrozšířenějšími prvky v zemské kůře. [5], [12] 
 
3.2.2 Čisté železo 
 
 Železo patří mezi polymorfní kovy a je známo několik modifikací, které železo 
prodělává. Za atmosférického tlaku se vyskytují v závislosti na teplotě tyto modifikace – α, β, 
γ a δ. Při velmi vysokých teplotách a tlacích dochází k výskytu modifikace ε, která má 
hexagonální mřížku. Modifikace α, jež se vyskytuje přibližně od pokojové teploty do 770 ˚C, 
krystalizuje v soustavě kubické prostorově středěné (viz obr. 2, [11]). Modifikace β má stále 
zachovanou kubickou prostorově středěnou mřížku a existuje v intervalu od 770 ˚C do 
912 ˚C. Rozdíl mezi modifikací α a β je v jejich magnetických vlastnostech. Zatímco 
modifikace α je feromagnetická, tak modifikace β je paramagnetická. Její mezní hodnota se 
udává okolo 770 ˚C a nazývá se Curieho teplota. V intervalu teplot 912 až 1 392 ˚C se 
nachází modifikace γ, která krystalizuje v soustavě kubické plošně středěné (viz obr. 1, [11]). 
Poslední modifikace δ má opět mřížku kubickou prostorově středěnou. Oblast teplot, ve 
kterých existuje je od 1 392 ˚C až do teploty tavení. [13], [14] 
 
 
 
  
Obr. 1: Kubická plošně středěná mřížka Obr. 2: Kubická prostorově středěná mřížka 
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3.2.3 Systém Fe–Al 
 
Fázový diagram se vyznačuje velkým rozdílem teplot tavení železa a hliníku a 
několika peritektickými přeměnami taveniny. Na straně železa je patrná stabilizace BCC 
struktury železa hliníkem. To je v souladu se zařazením hliníku mezi feritotvorné prvky 
v ocelích. Oblast FCC je zcela uzavřena a oblast tuhého roztoku alfa tak propojuje teplotní 
rozsah delta železa s oblastí existence nízkoteplotní BCC struktury, tedy alfa a beta železa. 
Mezi rovnovážné fáze vyskytující se v tomto diagramu se řadí tekutá fáze, tuhé roztoky αFe, 
γFe a tuhý roztok hliníku s velmi malou rozpustností železa do 0,03 at.%. Napříč 
koncentračním rozmezím diagramu se vyskytuje několik intermediárních fází: Fe3Al, 
vysokoteplotní fáze ε, fáze FeAl2, Fe2Al5, FeAl3. Tuhý roztok αFe má mřížku BCC a existuje 
až do 45 at.% Al, zatímco tuhý roztok γFe má mřížku FCC a jeho existence je do rozpustnosti 
1,3 at.% Al. Fe3Al vzniká ze sekundární fázové transformace FeAl a vyskytuje se 
v přibližném rozsahu 22 – 30 at.% Al. Vysokoteplotní fáze ε se nachází v rozsahu koncentrací 
hliníku zhruba od 58 do 65 at.% a teplot 1102 až 1232 ˚C. Krystalová mřížka fáze ε 
je D810. [15] Fáze FeAl2 existuje v rozsahu od 66 do 66,9 at.% Al a fáze Fe2Al5 je v rozsahu 
koncentrace hliníku přibližně od 70 do 73 at.%. FeAl3 se vyskytuje v oblasti rozpustnosti 
hliníku od 74,5 do 76,6 at.%. Znázornění binárního diagramu Fe–Al je na obr. 3, [12]. 
Přehled význačných bodů a reakcí je na obr. 4. [9], [12] 
 Jsou známy dvě metastabilní fáze FeAl6 a Fe2Al9, které se vyskytují po rychlém 
ochlazení taveniny bohaté na hliník. O tom, která fáze vznikne, rozhoduje rychlost chladnutí. 
V případě mírné rychlosti chladnutí se vyloučí fáze FeAl6, kdežto při rychlém chladnutí se 
získá fáze Fe2Al9. [16] 
 Mezi žádoucí fáze lze zařadit Fe3Al, FeAl. Fe3Al je výhodně využívaná pro svou 
vysokou korozní odolnost v oxidačním a sulfidizačním prostředí. Fáze FeAl3 je nežádoucí, 
pokud dojde k jejímu vyloučení v podobě hrubých krystalů. Tyto hrubé krystaly jsou 
náchylné k praskání a tvoří strukturní vruby, které snižují svařitelnost a odolnost proti únavě. 
Obr. 5, [12] znázorňuje vyloučení hrubých krystalů fáze FeAl3. [12]  
 Ukázka různých mikrostruktur je na obr. 6, [17].  
 
Obr. 3: Diagram Fe–Al 
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Obr. 4: Přehled význačných bodů a reakcí v systému Al–Fe 
 
 
 
Obr. 5: Mikrostruktura slitiny AlFe10 s vyloučenými modře zbarvenými jehlicemi fáze FeAl3 
(zv. 300x) 
 
 
a)  
 
b) 
            
                                 c)                                                                            d) 
Obr. 6: Na snímcích a), b) pořízených z TEM je zachycena lamelární mikrostruktura fází 
FeAl a FeAl2, c) Na snímku z TEM je rozhraní mezi železným vláknem a FeA,  d) Snímek 
z TEM znázorňující hranice zrn mezi Fe2Al5 a FeAl 
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3.3 Aluminidy železa 
 
 Aluminidy železa nabízejí řadu možností pro použití na výrobu součástí pracujících na 
takových teplotách, při kterých již operační schopnosti ostatních materiálů končí. Jelikož se 
řadí mezi intermetalika s uspořádaným charakterem na dlouhé vzdálenosti, mají kromě výhod 
z tohoto uspořádání daný i limitující faktor, kterým je křehkost. Bohužel další problém těchto 
materiálů souvisí s jejich porezitou, jež  narůstá s rostoucí teplotou. Z tohoto důvodu je jejich 
použití na namáhané konstrukce omezené. Samotné suroviny (Fe, Al) potřebné pro výrobu 
jsou relativně levné. [6], [7], [9] 
 Hlavní zájem v systému Fe–Al přitahují aluminidy železa Fe3Al a FeAl. Důvody pro 
jejich atraktivitu tkví v nízké hustotě, ve vysoké elektrické rezistivitě, jež vzrůstá s teplotou, a 
v dobré odolnosti nejen vůči opotřebení, ale také vůči oxidaci a korozi. Odolnost vůči korozi 
je srovnatelná v současnosti s mnoha používanými železnými slitinami, a navíc tuto odolnost 
prokazují aluminidy železa v prostředí obsahujícím síru. Z důvodu již zmiňované nízké 
hustoty (5,56 g/cm3) nabízejí i lepší poměr pevnosti k hmotnosti, než jaký mají korozivzdorné 
oceli. Mez kluzu může být výrazně ovlivněna tepelným zpracováním. [6] Odolnost proti 
nauhličení v nauhličujících atmosférách se projevuje nad teplotu 1100 ˚C. Jejich excelentní 
odolnost proti oxidaci nastává při teplotách vyšších než 1200 ˚C. V porovnání s niklovými 
slitinami je odolnost proti korozi v prostředích obsahujících síru jako např. v plynech H2S a 
SO2 vyšší. Aluminidy získávají tuto odolnost proti oxidaci a proti koroznímu napadení 
v prostředí obsahujícím síru ve většině případů díky vysoce ochranné vrstvičce Al2O3, která 
se tvoří na jejich povrchu. V mnoha vodních prostředích mají dobrou korozní odolnost. [6], 
[7], [18] 
 Limitujícími faktory u aluminidů železa zastávají jak nevyhovující plastické, 
křehkolomové vlastnosti za nízkých teplot, tak i technologická náročnost při zpracování. Toto 
chování je způsobeno přebytkem vakancí. Tvrdost a mez kluzu má rostoucí charakter 
s rostoucí koncentrací vakancí. Snížení přebytku vakancí je možné delšími výdržemi při 
nižších žíhacích teplotách, jako například několik dní při 400 ˚C. [3], [7] 
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3.3.1 Porušování aluminidů železa při mechanickém namáhání 
 
 Nadmřížkové struktury aluminidů železa jsou typu D03 (Fe3Al) a B2 (FeAl) přes 
rozsah obsahu hliníku od 20 do 50 at.%, tyto fáze navíc nejsou ve fázovém diagramu od sebe 
odděleny jinou fází. Deformace skluzem u těchto aluminidů probíhá stejně jako u kovů s BCC 
mřížkou skluzovým systémem, který má směr <111> a rovinu {110} při pokojových 
teplotách. Houževnatost tuhého neuspořádaného roztoku Fe–Al je klesající se vzrůstajícím 
obsahem hliníku. Počet vakancí se zvyšuje nejen s rostoucí teplotou, ale také s rostoucím 
obsahem hliníku. Způsob lomu je pro Fe3Al a FeAl odlišný. Zatímco u Fe3Al není podstatné 
pro způsob porušení, v jakém prostředí se tento aluminid nachází (vzduch, voda, kyslík), FeAl 
vykazuje změnu porušení v závislosti na prostředí, kterému je FeAl (36,5 at.% Al) vystaven. 
Porušení Fe3Al tedy probíhá transkrystalickým štěpením, ať už se nachází na vzduchu, ve 
vodě nebo v kyslíkatém prostředí. Je-li vystaven FeAl vzdušnému nebo vodnímu prostředí, 
podléhá FeAl transkrystalickému porušení. Kdežto je-li FeAl vystaven kyslíkatému prostředí 
probíhá u něj interkrystalický lom. Obsah hliníku u FeAl též ovlivňuje charakter lomu. A to 
takovým způsobem, že ve vzdušném prostředí u těchto intermetalik s obsahem menším než 
40 at.% Al dochází k transkrystalickému lomu, kdežto pro vyšší obsah hliníku převládá 
křehký lom po hranicích zrn. V kyslíkatém prostředí vykazuje FeAl s obsahem hliníku pod 
40 at.% křehké porušení po hranicích zrn, kdežto pro FeAl (40 at.% Al) již nedochází ke 
změně způsobu lomu, takže pro FeAl (40 at.% Al) zůstává křehké porušení po hranicích zrn. 
Z tohoto chování vyplývá, že hranice zrn pro FeAl se 40 at.% Al jsou relativně slabé. Hlavní 
příčinou nízké houževnatosti FeAl při pokojové teplotě je křehký interkrystalický lom. [3], 
[6], [19], [20] 
3.3.2 Možnosti zvýšení mechanických vlastností Fe–Al intermetalických 
materiálů 
 
 Na deformační chování má vliv také přítomnost už velmi malého množství nečistot. 
Jako příklad lze uvést, že už 0,005 hm.% C je dostatečné na precipitaci karbidu Fe3AlC. 
K precipitaci jemných karbidů Fe3AlC dochází jak po hranicích zrn, tak i v zrnech, čímž lze 
dosáhnout precipitačního zpevnění. Dalším významným karbidem je NbC, jehož precipitace 
v Fe3Al má vysoký vliv na snížení rychlosti creepu a na zvýšení životnosti při tečení. Zvýšení 
pevnosti při vysokých teplotách je dosaženo jen tehdy, když se v matrici vyskytuje dostatečný 
objemový podíl stabilních vyprecipitovaných fází, u kterých nedochází ke zhrubnutí po 
požadovanou dobu a teplotu. Pro zvýšení odolnosti proti tečení lze tedy využít jemných částic 
jako jsou karbidy, nitridy a boridy. Tyto částice zastávají zpevňující funkci. [3], [6], [7], [9], 
[21], [22] 
 Vedle precipitačního zpevnění karbidy, existují i jiné možnosti zpevňování materiálu a 
to jak intermetalickými precipitáty, tak disperzí stabilních oxidů. U precipitace 
intermetalických fází pro zpevňování aluminidů železa stojí za zmínku přidání prvků zirkonia 
nebo niobu. Přidáním zirkonia dochází k vytvoření intermetalika Fe6Al6Zr. Nicméně toto 
intermetalikum nemůže být rozpuštěno žíháním na vysokých teplotách a tvoří hrubé částice. 
V systému Fe–Al–Nb je možné vytvořit precipitací Heuslerovu fázi o přibližném složení 
Fe2AlNb. Bohužel tato fáze nemá dobrou stabilitu vůči hrubnutí při teplotách okolo 600 ˚C. 
[3], [6], [7], [9], [21], [22] 
 Poslední možností pro zpevňovací částice stabilních fází jsou oxidy, které přináší lepší 
chování při tečení pod nízkým napětím a pomalou rychlostí deformace. Tyto částice se 
uplatňují jako hlavní zpevňující faktor v situacích, kdy se interakce mezi dislokacemi a 
částicemi stává hlavním mechanismem zpevnění. Mezi zmíněné situace patří ty, kde působí 
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malé hodnoty napětí a rychlosti deformace, jelikož dochází k poklesu hustoty dislokací a 
interakce dislokace–dislokace přestává být dominantní. [3], [6], [7], [9], [21], [22] 
 Zajímavým a často studovaným systémem je Fe–Al–Ta, kde dochází k výskytu 
Lavesových fází Ta(Fe,Al)2 s hexagonální strukturou C14, čímž dochází k precipitačnímu 
zpevnění Lavesovými fázemi. Na obr. 7, [3] je znázorněný řez ternárním diagramem systému 
Fe–Al–Ta. V tuhém roztoku Fe–Al je rovnováha jak mezi vyskytující se neuspořádanou BCC 
fází, Fe3Al a fází FeAl, tak i ternární Lavesovou fází Ta(Fe,Al)2. Ve slitině Fe–Al–Ta bohaté 
na železo se vyskytuje vyprecipitovaná Lavesova fáze v Fe–Al matrici. Její vlastnosti lze 
jednak ovlivňovat obsahem hliníku, který řídí krystalové uspořádání v matrici, jednak 
obsahem Ta, který ovlivňuje množství Lavesových fází. Od doby, kdy lze kontrolovat a 
optimalizovat vlastnosti týkající se pevnosti a houževnatosti a korozní odolnosti, se tato 
slitina tímto stala zajímavou možností pro vysokoteplotní aplikace.[3] 
 
Obr. 7: Ukázka isotermická oblasti při 800 ˚C rohu diagramu systému Fe–Al–Ta bohatého 
na železo 
 
 Dalším druhem zpevnění u aluminidů železa je zpevnění přebytkem vakancí. 
Aluminidy železa obsahují vysokou koncentraci tepelných vakancí při vysokých teplotách. 
Tato koncentrace narůstá i se zvyšujícím se obsahem hliníku. Koncentrace vakancí v Fe–Al 
slitinách je velká při vysokých teplotách, jelikož entalpie pro vznik vakancí se pohybují 
v rozmezí 0,9 – 1,2 eV, zatímco entropie pro vznik vakance je velmi vysoká (S = 6kB, kde 
kB je Boltzmannova konstanta). Velké množství tepelných vakancí je zachováno rychlým 
ochlazením, protože aluminidy železa mají větší entalpii pro migraci vakancí 1,5 – 1,8 eV. 
Tento způsob chování je v protikladu od chování čistých kovů, u kterých je entalpie pro vznik 
větší nebo rovna entalpii pro migraci. Následkem je, že koncentrace vzniku vakancí vykazuje 
stejnou závislost na obsahu hliníku jako tepelné vakance. Tvorba vakancí převážně probíhá 
v FeAl na submřížce železa a to i společně s vyšší koncentrací atomů, které nejsou pravidelně 
uspořádané v mřížce na obou submřížkách.1 Tento druh zpevňování je ve slitinách Fe–Al 
výrazný při nižších teplotách, zvláště v FeAl. Pro fázi FeAl má na tvrdost vliv složení a 
rychlost ochlazování. Tvrdost FeAl se zlepšuje rychlým ochlazením ze zvýšených teplot, 
čímž dochází k zachování vysoké koncentrace tepelných vakancí a jejich přebytku. Pevnostní 
vlastnosti aluminidů železa vykazují silnou závislost na složení, neboť se zvyšujícím se 
obsahem hliníku se zvyšuje i koncentrační přebytek vakancí. Nárůst tvrdosti vede k nárůstu 
meze kluzu a kritickému smykovému napětí. [19] 
 
                                                 
1 místo řazení atomů v mřížce ABAB, je řazení např. ABBA 
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3.3.3 FeAl  
 
 FeAl krystalizuje v uspořádané kubické prostorově středěné mřížce B2, která je 
znázorněna na obr. 8, [10]. Existuje zhruba v rozmezí od 36 do 50 at.% Al při pokojové 
teplotě. Oproti Fe3Al vykazuje mnohem lepší odolnost proti oxidaci a korozi. FeAl má dobrou 
svařitelnost a dobrou odolnost proti opotřebení v agresivním prostředí. Oproti NiAl má nižší 
teplotu tání, což je způsobeno nižší stabilitou FeAl a slabšími vazebnými silami mezi atomy. 
Skluz dislokací probíhá při pokojových teplotách <111> {110}, kdežto při vyšších teplotách 
se aktivuje skluzový systém <100> {110}. [23] Při nižších teplotách byl skluz ve směru 
<111> pozorován s transitní teplotou, která se zvyšovala se snižujícím se obsahem hliníku. 
Z tohoto je zřejmé, že obsah hliníku ovlivňuje mechanické vlastnosti. Pokud se zvyšuje 
obsah hliníku do 40 at.% dochází i ke zvýšení meze kluzu, zatímco tažnost se s rostoucím 
obsahem hliníku snižuje. Pro zlepšení mechanických vlastností bylo zkoušeno legování 
různými prvky jako například Ni, B. Legování niklem ovlivnilo již zmiňovanou změnu směru 
skluzu z <111> na <100> při vysokých teplotách, kdežto přidáním malého množství bóru se 
podařila zvýšit pevnost a houževnatost. Jak již bylo výše uvedeno, obsah hliníku a druh 
prostředí, v němž se FeAl nachází, ovlivňuje způsob porušení materiálu. Dalším problémem, 
který se vyskytuje při aplikacích FeAl, je náchylnost ke zkřehnutí v prostředí s vodní 
párou.[4], [6] 
 Tyto aluminidy železa jsou potenciálními kandidáty pro práci za vysokých teplot. 
I když mají nízkou odolnost proti creepu, jsou stále žádané, neboť mají nízkou hustotu a 
vysokou pevnost. [4], [6] 
 Od FeAl se očekává, že v budoucnu nahradí korozivzdorné oceli nebo superslitiny na 
bázi niklu. Slitiny na bázi FeAl jsou používány jako ochranné povlaky nanášené na materiály, 
například metodou HVOF (high–velocity oxy–fuel). [7] 
 
 
Obr. 8: Mřížka typu B2 
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3.3.4 Fe3Al 
 
 Fe3Al krystalizuje v uspořádané struktuře typu D03 [3], která se nachází v oblasti 
o obsahu hliníku od 23 do 36 at.%  od pokojové teploty až do teploty 550 ˚C. Tato mřížka je 
znázorněná na obr. 9, [10]. Nad touto teplotou se uspořádaná struktura D03 transformuje na 
nedokonale uspořádanou B2 strukturu, jež existuje v teplotním rozmezí od 550 ˚C do 800 ˚C, 
a dále se tato struktura mění na neuspořádaný tuhý roztok. [4], [6] 
 Tyto aluminidy železa jsou používány při výrobě magnetických součástek, jelikož 
vykazují vysokou magnetickou permeabilitu. Jejich magnetické vlastnosti můžou být dokonce 
zlepšeny legováním křemíkem, který částečnou substitucí nahrazuje hliník. Použitím křemíku 
jako legury nedochází ke změně krystalové struktury. Typickým příkladem je slitina Sendust 
využívající této struktury, tedy Fe3(Al, Si), jež se uplatňuje na magnetické hlavy páskových 
magnetofonů. [4] 
 V současné době se uvažuje o konstrukčních aplikací Fe3Al, protože mají vysokou 
korozní odolnost v oxidačním a sulfidizačním prostředí. Tato odolnost proti oxidaci byla 
poprvé zaznamenána ve 30. letech 20. století. [24] Použití Fe3Al je omezeno nízkou 
houževnatostí při pokojové teplotě a pevnostním úbytkem nad 600 ˚C. Houževnatost je citlivá 
nejen na předchozí zpracování, ale také na okolní prostředí, kterému je Fe3Al vystaveno. Na 
tyto aluminidy nepříznivě působí vlhkost v okolní atmosféře, kdy již při velmi nízkém 
parciálním tlaku vodní páry dochází k jejich zkřehnutí. Další činitel způsobující zkřehnutí je 
vodík. Na zlepšení houževnatosti je s úspěchem používáno legování niklem a chrómem. 
Zajímavým legujícím prvkem je uhlík, který precipituje drobnými částicemi Fe3AlC, čímž 
dochází k precipitačnímu vytvrzování. Napětí na mezi kluzu při teplotách pod 500 ˚C vzrůstá 
se vzrůstajícím obsahem C. Překvapivým faktem je nárůst houževnatosti, jež se také zvětšuje 
s vyšším obsahem C, což je v rozporu s tím, co by se dalo očekávat. Dále zvýšení pevnosti a 
houževnatosti lze docílit mechanicko–tepelným zpracováním, neboť jeho následkem dochází 
ve struktuře ke vzniku velkého množství B2 fáze. Pokud množství legujících prvků překročí 
hodnoty rozpustnosti, dochází k precipitaci sekundárních fází, jako jsou například Lavesovy 
fáze. Těchto fází lze také využít pro již zmíněné zvýšení pevnosti Fe3Al. [3], [6], [9] 
 Vývoj se obecně ubírá směry, kde je největší šance pro rychlé proniknutí aluminidů 
železa do komerčních aplikací, jako jsou automobilové výfukové systémy a odporové topné 
články. Mimoto mezi jejich další potenciální aplikace lze zařadit i výrobu disků parních 
turbín, trubek přehřívačů v elektrárnách a vybavení pro chemické zpracování. [4], [6], [20] 
 
 
Obr. 9: Mřížka typu D03 
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3.4 Aluminidy niklu 
 
 V následujících kapitolách budou postupně probrány technicky významné aluminidy 
niklu Ni3Al a NiAl s ohledem na jejich pozici v binárním diagramu Ni–Al (obr. 10, [12]), 
jejich vlastnosti a technické aplikace. 
3.4.1 Ni3Al 
 
 Hustota Ni3Al (7,50 g/cm
3) je o málo nižší ve srovnání s niklovými superslitinami. 
Fáze Ni3Al krystalizuje v kubické plošně středěné mřížce typu L12. Teplota tání Ni3Al je 
1395 ˚C. Tento aluminid je nejvíce známým intermetalikem, jelikož se v niklových slitinách 
vyskytuje jako zpevňující fáze γ΄. V těchto slitinách se využívá neobvyklé teplotní závislosti 
meze kluzu, kterou má Ni3Al. Ta se projevuje tak, že mez kluzu vzrůstá se vzrůstající teplotou 
až do dosažení kritické teploty, kdy nad touto teplotou dochází k poklesu napětí na mezi 
kluzu. Důvodem pro toto chování je Kear–Wilsdorfův mechanismus (obr. 11, [25] a obr. 12, 
[26]). [3], [4] 
 Anomální teplotní závislost meze kluzu je způsobena anisotropií energie a 
pohyblivosti nadmřížkové šroubové dislokace, která určuje plastickou deformaci u Ni3Al. 
Rozštěpení šroubových dislokací může nastat na rovině {111} a {010}. Rozdělení je 
energeticky upřednostňováno na rovinách {010}, jelikož na těchto rovinách je nižší energie 
antifázového rozhraní (antiphase boundaries – APB). Ke skluzu dislokace na rovině {010} 
dochází, protože dislokační jádra polovičních dislokací se rozšiřují mimo rovnu APB. Při 
vyšší energii superdislokace probíhá skluzem v rovině {111}, neboť dislokační jádro, které se 
rozšiřuje mimo rovinu APB, je uzamčeno ve skluzové rovině. Při zatěžování nastává tvorba 
dislokací primárně na {111} a ke skluzu dochází v {111} při nízkých teplotách. Příčný skluz 
{010} je možný tepelnou aktivací, kterou jsou dislokace znehybněny (Kear–Wilsdorfův 
mechanismus). K rychlému zpevnění a vzrůstu napětí dochází, jelikož se pohyblivé skluzové 
dislokace chovají jako překážky.[4]  
 Polykrystalický Ni3Al je křehký, ale jeho houževnatost může být zlepšena 
mikrolegováním bórem. [3] Problémem, který se vyskytuje u těchto aluminidů, je 
nedostatečná odolnost proti oxidaci, jež je zapříčiněna nízkou aktivitou hliníku. Ni3Al je 
náchylný na zkřehnutí vlivem okolního prostředí, hlavním faktorem zde je působení vodíku. 
[3], [4], [6] 
 
Obr. 10: Binární diagram systému Al –Ni 
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3.4.2 NiAl 
 
 Fáze NiAl má uspořádanou kubickou prostorově středěnou mřížku typu B2. Teplota 
tání je okolo 1640 ˚C pro složení o 50 at.% Al. Tato teplota je nejvyšší možnou teplotou pro 
roztavení NiAl v koncentračním rozsahu, ve kterém existuje. Při srovnání teplot tání NiAl a 
obou čistých složek je zřejmé, že NiAl se taví při vyšší hodnotě, což naznačuje silné vazby 
mezi atomy Ni a Al. Toto také odpovídá vysoké fázové stabilitě s uspořádáním mřížky. 
Oproti niklovým slitinám mají nižší hustotu (5,9 g/cm3), jež narůstá se snižujícím se obsahem 
hliníku. Charakteristickými rysy NiAl jsou vysoká tepelná vodivost, vysoká teplota tání, 
výborná odolnost vůči oxidaci, ale zároveň i křehkost a nedostačující houževnatost. Křehkost 
je způsobena nedostatkem skluzových systémů. K plastické deformaci dochází přednostně 
skluzem ve směru <100> a skluzovou rovinou {011}, možný je i skluz v rovině {001}.[3], [4] 
 Fáze NiAl se vyskytuje v širokém rozsahu homogenity. Odchylky od stechiometrie 
vytvářejí konstituční defekty, mezi které patří záměna míst jednotlivých atomů 
pod 50 at.% Al a tvorba vakancí při obsahu hliníku nad 50 at.%. Jelikož jsou tyto defektní 
body při nízkých teplotách nepohyblivé, stávají se z nich překážky pro pohybující se 
dislokace, a tím dochází ke vzrůstu napětí na mezi kluzu. Naopak při vysokých teplotách jsou 
tyto defekty schopny pohybu, čímž dochází k poklesu napětí na mezi kluzu. [3], [4] 
 NiAl je vhodný pro použití při vysokých teplotách, z důvodu výborné oxidační 
odolnosti, jež dosahuje vytvořením ochranné vrstvičky Al2O3. [3], [4], [6] 
 Slitiny založené na NiAl mají široký rozsah použití. NiAl chudý na hliník, je 
používaný jako slitina s tvarovou pamětí, přičemž se využívá jeho schopnosti (vratné) 
martenzitické transformace. NiAl nachází své uplatnění i jako ochranná povrchová vrstva pro 
materiály pracující při vysokých teplotách, jež mají nedostatečnou korozní odolnost. 
Příkladem může být jejich požití pro ochranu turbínových lopatek. Možným způsobem 
výroby NiAl v této aplikaci je aluminizace povrchu niklové superslitiny. Zlepšení vlastností 
vrstev je možné dosáhnout legováním tohoto aluminidu prvky jako Cr, Si, Ta a vzácnými 
kovy. Slitiny NiAl jsou používané pro konstrukční aplikace pracující za vysokých teplot. 
Slitiny na bázi NiAl lze zpevňovat sekundárními fázemi. Další aplikací je výroba 
permanentních magnetů ze slitin Alnico (složení: nikl, hliník, železo, legury Co nebo Cu a 
mikrolegury Nb a Ti). [4] 
 
 
 
 
Obr. 11: Závislost teploty na napětí, napětí zde 
vzrůstá až do maxima a dochází k jeho poklesu 
s dalším nárůstem teploty  
Obr. 12:Závislost meze kluzu na teplotě 
pro slitinu na bázi Ni3Al, která vznikla 
usměrněným tuhnutím 
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3.5 Aluminidy titanu 
 
 V následujících kapitolách budou postupně probrány aluminidy titanu Ti3Al, TiAl a 
TiAl3 s ohledem na jejich pozici v binárním diagramu Ti–Al (obr. 13, [12]), jejich vlastnosti a 
technické aplikace. 
3.5.1 Ti3Al 
 
 Fáze Ti3Al má hexagonální strukturu D019, je označována jako fáze α2. Jeho hustota se 
pohybuje v rozmezí od 4,1 do 4,7 g/cm3. Díky této skutečnosti byla už v 50. letech 20. století 
vybrána pro další rozvoj. Ti3Al je křehký, do teploty 600 ˚C se u něj také prakticky 
neprojevuje žádná deformace. Nad touto teplotou dochází k poklesu napětí na mezi kluzu, 
čímž  je  umožněná  deformace.  Deformace  monokrystalu  Ti3Al  je  uskutečněna skluzovým 
                                                                    _                       _                                                         _                                                                                                                                                                                    
systémem (1/3) <1120> {1100} a (1/3) <1120> (0001). [27] Pro zlepšení mechanických 
vlastností může být využito legování Ti3Al, kde se jako důležitý prvek jeví niob, který 
substitučně nahrazuje titan. [3], [4] 
 Odolnost proti oxidaci těchto aluminidů je omezená. Působí-li na Ti3Al a na slitiny 
založené na Ti3Al kyslíkaté prostředí dochází při vyšších teplotách nejen k oxidaci, ale také 
k rozpouštění kyslíku ve slitině. Jelikož při vyšších teplotách je aktivita Ti větší než aktivita 
Al, vytváří se oxidy TiO. Během další oxidace se vytváří TiO2. Gibbsova energie oxidické 
vrstvy Al2O3 je menší než Gibbsova energie TiO i TiO2. Z tohoto vyplývá, že oxidická 
vrstvička Al2O3 je stabilnější než TiO. Blíž k povrchu se dále tvoří oxidy s větším obsahem 
kovů, včetně Al2O3 ,a na nich se vytváří vrstva TiO2. [3], [4] 
 
 
Obr. 13: Binární diagram Ti–Al 
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3.5.2 TiAl 
 
 TiAl se označuje jako γ fáze, krystalizuje v tetragonální L10 struktuře. Jeho hustota se 
pohybuje v rozsahu 3,7 – 3,9 g/cm3, v porovnání s Ti3Al, TiAl6V4 a titanem je TiAl lehčí. 
Z důvodu nízké hustoty je vhodný pro aplikace, kde je jedním z hlavních kritérií hmotnost. 
Odolnost proti oxidaci za vysokých teplot je nízká a závisí na tvorbě ochranné vrstvy Al2O3. 
Legováním prvky Nb, Ta a W ale lze tuto odolnost proti oxidaci zlepšit. Fáze TiAl je stabilní 
až do teploty tání. TiAl je křehký a až do teploty 700 ˚C se u něj prakticky u něj nevyskytuje 
žádná plastická deformace. Nad touto teplotu je umožněna teplotní aktivací plastická 
deformace, jelikož dochází k poklesu napětí na mezi kluzu této fáze. Důležitým deformačním 
mechanismem je dvojčatění (viz obr. 14, [28]). [3], [4] 
 
 
Obr. 14: Mikrostruktura kovaného Ti-47Al-1V-1Cr-2.5Nb dvoufázové γ slitiny po následném 
tepelném zpracování na teplotě okolo 1200 ˚C 
 
3.5.3 TiAl3 
 
 TiAl3 je sloučenina krystalizující s tetragonální D022 strukturou. Vysoký obsah hliníku 
je výhodný z důvodu jednak nízké hustoty 3,3 g/cm3, jednak i zvýšené odolnosti proti oxidaci, 
která je výrazně větší, než jaké dosahují Ti3Al a TiAl. Z důvodu těchto vlastností je velmi 
vhodný jako materiál pro oxidační ochranné povlaky na titanové slitiny. TiAl3 má nízkou 
pevnost při pokojové teplotě. Deformace probíhá hlavně dvojčatěním. [3], [4] 
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3.6 Difúze 
 
 V praxi se vyskytuje mnoho reakcí a pochodů, jež jsou důležité z hlediska zpracování 
materiálů, při kterých může docházet k difúzi atomů. Tato difúze je v některých případech jak 
žádoucí, tak i nežádoucí. Příkladem nežádoucí difúze může být oduhličení nástrojových ocelí 
při vysokoteplotním zpracování, a naopak žádanou difúzí je např. cementace či nitridace 
ocelí. Difúzí se označuje přesun částic hmoty (atomy, molekuly, ionty) následkem nahodilých 
pohybů atomů v pevných, případně molekul v plynných a tekutých látkách. Jednoduchý 
všeobecně akceptovaný výklad tohoto jevu říká, že částice difundují z místa s jejich vyšší 
koncentrací do míst s nižší koncentrací, dokud se nevyrovná jejich množství na obou místech. 
Skutečnou hnací sílou difúze je však možnost snížit Gibbsovu energii systému tvořeného 
sledovaným materiálem. Tato hnací síla je rovna gradientu parciální molární Gibbsovy 
energie difundujících atomu, tedy gradientu jejich chemického potenciálu. [2], [11] ,[29] 
 Spojením dvou kusů různých kovů lze demonstrovat difúzi. Vzdálenost mezi povrchy 
těchto kusů musí být rovna velikosti parametru mřížky. Tyto spojené kovy jsou následně 
zahřány na zvýšenou teplotu, která je nižší než teplota tání pro oba kovy, a ponechány na ni 
po delší čas. Na obr. 15, [11] je znázorněno, jak se koncentrace obou kovů mění se 
vzdáleností od původního rozhraní. Je zde také patrné, jak se atomy jednoho kovu přemístily 
do druhého kovu a naopak. [11]  
 
 
 
 
Obr. 15: První část popisuje stav před difúzí (a)spojení dvou kusů kovů, b)atomové 
znázornění, c)koncentrace jednotlivých prvků na poloze). Druhá část popisuje stav po difúzi 
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3.6.1 Mechanismus difúze 
 
Difúze je chápaná jako postupné přemisťování atomů z jednoho místa mřížky na místo 
jiné. V pevných látkách jsou atomy v neustálém tepelném pohybu. Bylo již navrženo několik 
různých modelů pro pohyb atomů, ale pouze dva jsou dominantní pro difúzi v kovech – 
vakantní difúze a intersticiální difúze. Na obr. 16, [11] jsou znázorněny mechanismy vakantní 
a intersticiální. Aby byl atom schopen difúze, musí být současně splněny dvě podmínky. 
První podmínkou je prázdné místo ve vedlejším uzlovém bodě nebo intersticiální poloze a 
druhou je dostatečná energie atomu. Tato energie musí být tak veliká, aby postačovala pro 
překonání vazeb, jimiž je atom vázán k sousedním atomům, a aby atom byl schopen překonat 
následnou distorzi mřížky vznikající během přemístění. Difúzního pohybu je z celého 
množství atomů při určité teplotě schopen pouze jejich malý podíl. Tento podíl atomů 
schopných pohybu se zvětšuje s rostoucí teplotou. [11] 
 Difúzní mechanismy se dělí na individuální a skupinové mechanismy. Oba výše 
zmíněné mechanismy (vakantní a intersticiální) patří mezi individuální, které lze 
charakterizovat též jako pohyb jedné částice či vakance. Při skupinovém mechanismu se 
uskutečňuje koordinovaný pohyb více atomů. Do skupinových mechanismů se řadí výměnný, 
kruhový mechanismus a nepřímý intersticiální. Výměnný mechanismus je takový, kdy 
dochází k výměně míst mezi dvěma sousedními stejně velkými částicemi. [2] 
 
 
Obr. 16: Mechanismy difúze: a) vakantní difúze, b) intersticiální difúze 
 
3.6.1.1 Vakantní difúze 
 
Při tomto mechanismu dochází k výměně polohy atomu nacházejícího se v krystalové 
mřížce s vakancí, která se musí nacházet v bezprostřední blízkosti. Vakance představuje 
neobsazené místo v mřížce. Rozsah, ve kterém se objevuje vakantní difúze, je funkcí 
množství přítomných volných míst a míry tepelného pohybu atomů. U tuhých látek obecně a 
tedy i u kovů může být dosaženo významného množství vakancí až při zvýšených teplotách, 
kdy má statisticky vyšší počet atomů dostatek energie, aby opustil své současné místo 
v mřížce. Výměnami pozic atomů s vakancemi dochází k tomu, že makroskopický pohyb 
atomů je v opačném směru, než v jakém se pohybují volná místa. [11] 
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3.6.1.2 Intersticiální difúze 
 
Jako intersticie se označují místa mezi polohami atomů v krystalové mřížce. Tento typ 
difúze souvisí s atomy, které migrují z jednoho intersticiálního místa do vedlejšího. Tímto 
mechanismem tedy difundují dostatečně malé atomy jako jsou N, B, C, O a H. [11]  
 Protože aktivační energie nutná pro pohyb malých intersticiálních atomů je menší než 
u velkých substitučních atomů, dochází k tomuto typu difúze v kovových slitinách s větší 
pravděpodobností než k vakantní difúzi. Intersticiální atomy jsou pohyblivější a zároveň je 
v krystalové mřížce větší množství intersticiálních pozic než vakantních. [11] 
3.6.2 První Fickův zákon 
 
 První Fickův zákon byl formulován Adolfem Fickem v roce 1855. Tento zákon 
objasňuje případ stacionární difúze a vyjadřuje rozdíl koncentrací vyšetřovaných atomů 
nezávislých na čase. U tohoto zákona je difúzní tok lineárně úměrný lokální změně 
koncentračního spádu. [30], [31] 
 Difúze je proces závislý na čase. V mnoha případech je potřeba vědět, jak rychle bude 
difúze probíhat a jakou rychlostí dojde k přesunu hmoty. Tato rychlost je vyjádřena jako 
difúzní tok, který je definován jako množství molekul difundujících kolmým směrem skrz 
jednotku plochy látky za jednotku času. Tento tok má jednotku kg/m2/s nebo mol/m2/s. 
Podmínkou pro stacionární difúzi v pevné látce je neměnnost difúzního toku na čase. 
Koncentrační profil se získává vynesením hodnot koncentrací v závislosti na poloze a 
koncentrační gradient je vyjádřen sklonem křivky koncentračního profilu v určitém bodě. Pro 
tuto stacionární difúzi (obr. 17, [11]) má koncentrační profil tvar přímky. [11] 
 První Fickův zákon pro jednorozměrný systém zní [32]: 
 
 
 
 V tomto vztahu je difúzní koeficient označen jako D [m2/s], c [mol/m3] náleží 
koncentraci a x [m] vyjadřuje vzdálenost. Fakt, že difúze probíhá směrem z oblasti s vyšší 
koncentrací do nižší, je zde vyjádřen záporným znaménkem. 2 [11], [32] 
 
Obr. 17: Pomocný obrázek k znázornění a vysvětlení difúze 
                                                 
2 Termodynamická hnací síla pro stacionární případ je rovna obecně gradientu chemického potenciálu. [11] 
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3.6.3 Druhý Fickův zákon 
 
 Ve většině případů v běžné praxi dochází k nestacionární difúzi. Ta nastává tehdy, 
jestliže se koncentrace difundujícího prvku v určitém bodě mění s časem. Druhý Fickův 
zákon byl získán z prvního Fickova zákona a zákona o zachování hmoty. Na obr. 18, [11] 
jsou znázorněny tři koncentrační profily pro případ nestacionární difúze v různých časech t1, 
t2, t3, na obr. 19, [31] je vykreslena závislost koncentrace a difúzního toku na poloze.[11],[32]  
 
 Druhý Fickův zákon pro jednorozměrný systém zní [32]: 
 
 
 
V této rovnici t vyjadřuje čas [s]. [32] 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 18: Znázornění koncentračních profilů 
nestacionární difúze ve třech různých časech 
 
Obr. 19: Vykreslení závislosti a) koncentrace 
na vzdálenosti, b) difúzního toku na 
vzdálenosti, c) znázornění objemového 
elementu, z kterého difúzní tok J2 odtéká a 
tok J1 do něj přitéká, 
Pozn.: Concentration – koncentrace, flux – tok 
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3.6.4 Kirkendallův jev 
 
 Tento jev byl pozorován v roce 1947 Ernestem Kirkendallem a jednoznačně dokázal, 
že difúze probíhá v pevných látkách převážně vakantním mechanismem, a nikoliv přímou 
výměnou míst. Do té doby panovalo přesvědčení, které považovalo difuzivity všech prvků za 
stejné a které připouštělo difúzi v pevných látkách probíhající pouze přímou výměnou míst 
nebo kruhovým mechanismem. Pokud by toto přesvědčení opravdu platilo, tak by se mohlo 
zdát, že chemický difúzní koeficient by byl nějakou průměrnou hodnotou difúzních 
koeficientů obou složek binárního systému. Kdyby se ale stalo, že by každá komponenta 
difundovala jinou rychlostí, bylo by nezbytné zavést jiný parametr, který by byl schopen 
vyjádřit velikost toho rozdílu, jenž je dnes známý jako interdifúzní koeficient. Kirkendallova 
pozorování nejprve sklidila velkou kritiku, ale později byla uznána a potvrzena různými 
experimenty v mnoha dalších systémech. [31], [32] 
 Experiment byl proveden Smigelskasem a Kirkendallem (viz obr. 20, [32]). Během 
pokusu bylo použito obdélníkové tyče z α–mosazi o složení 70 hm.% Cu a 30 hm.% Zn a 
molybdenového drátku. Před navinutím molybdenového drátu byl hranolek mědi broušen a 
leštěn. Následně po celém tomto vzorku byla elektrolyticky nanesena vrstva mědi 
o tloušťce 2500 µm. Molybden zde zastával funkci značení vzdálenosti rozhraní mezi mosazí 
a mědí z důvodu jeho inertnosti k této soustavě. Ještě před samotným žíháním byl pořízen 
jeden vzoreček, jenž nebyl tepelně zpracován. Takto upravený celý vzorek byl žíhán 
na teplotě 785 ˚C po různě dlouhé výdrže. A pro tyto výdrže byly příčným řezem získány ze 
vzorku další vzorečky. [1], [32] 
 Vyhodnocení probíhalo pro každý vzoreček tak, že se změřila vzájemná vzdálenost 
molybdenových drátků. Naměřené hodnoty byly porovnány mezi sebou a s hodnotou tepelně 
nezpracovaného vzorku. Tímto byla zjištěna závislost mezi výdrží na žíhací teplotě a 
vzdáleností mezi značkami, přičemž se vzrůstajícím časem se vzdálenost mezi značkami 
parabolicky snižovala. K žádnému posunu molybdenových značek by ale nedocházelo, kdyby 
měli měď i zinek stejnou difúzní rychlost a stejné difúzní koeficienty a zároveň kdyby během 
difúze nedocházelo k žádné změně v objemu. A toto by platilo pouze tehdy, kdyby difúze 
probíhala výměnou míst mezi sousedními atomy. [1], [32] 
 Z tohoto experimentu byly vyvozeny tedy dva závěry. První z nich poukazuje na to, že 
zinek má mnohem větší rychlost difúze než jaké je měď schopna v α–mosazi. A druhý zase 
poukazuje na posun fázového rozhraní, ke kterému dochází v důsledku mnohem větší 
rychlosti zinku. Tento posun slouží alespoň částečně k vyrovnání této difúzní rychlosti. Tímto 
bylo zřejmé, že už není postačující pro popis difúze v pevných látkách pouze jeden difúzní 
koeficient, který považuje difuzivitu obou prvků za stejnou. Díky tomuto faktu byl později 
zaveden interdifúzní koeficient stanovující difuzivitu obou prvků. [1], [32] 
 Kirkendallův experiment vyvrátil mylnou představu o mechanismu difúze. Jak již zde 
bylo zmíněno, schopnost větší rychlosti difúze dosahoval zinek ve srovnání s mědí, což 
způsobilo posunutí molybdenových značek. Během difúze zinku dochází k tomu, že všechna 
volná místa nejsou obsazena tokem atomů mědi, jenž teče opačným směrem, než jakým 
difunduje zinek. Z tohoto důvodu zůstávají vakantní místa neobsazená. Pro vyrovnání 
rozdílných toků zinku a mědi by měl existovat tok vakancí, který probíhá v opačném směru, 
než v jakém difundují rychlejší atomy zinku. Neobsazená místa se přemístí směrem k mosazi 
a přebytek Zn bude difundovat směrem ke straně mědi. V podstatě se oblast mosazi začne 
zmenšovat, a naproti tomu bude docházet ke zvětšování oblasti mědi. Důsledkem tohoto 
přemístění se molybdenové značení posune směrem k mosazi. [1], [32] 
 Při vakantní difúzi se tedy může stát, že atomy jedné složky binárního systému si 
snáze vymění místo s vakancemi než atomy druhé složky a při stejném gradientu chemického 
potenciálu může být rychlost difúze jedné složky vyšší oproti rychlosti druhé složky. Nebo-li 
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vlivem těchto dějů dochází ke zmenšování jedné oblasti, mezi kterou dochází k difúzí, a ke 
zvětšování druhé. Ve výsledných fázích během difúze se mohou vyskytovat póry. Tyto póry 
nebo dutiny se tvoří srůstem vakancí v reakčním prostoru. K tomuto srůstání dochází, jestliže 
není dostatečné množství plastické relaxace během procesu. [1], [32] 
 
 
 
Obr. 20: Znázornění pokusu, který provedl Kirkendall 
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3.7 Technologie výroby aluminidů 
 
 Aluminidy železa lze připravovat tavením a odléváním, práškovou metalurgií, nebo 
difúzní reakcí vrstev v tuhé fázi. Slitiny mohou být roztaveny různými technikami, jakými 
jsou indukční tavení na vzduchu, či ve vakuu, nebo přetavením v obloukové peci. Připravit 
materiál o vysoké čistotě lze např. obloukovým tavením, či vakuovým indukčním tavením. 
Ačkoliv jsou tyto způsoby z finančního i technologického hlediska komplikované a nákladné, 
většina výroby součástek z intermetalických materiálů na bázi aluminidů probíhá odléváním. 
To souvisí s výraznou komplikovaností. Tyto způsoby jsou pro komerční sféru velmi 
nákladné. [9] 
 Možnost pro výrobu intermetalických materiálů nabízí také reaktivní sintrace. 
Reaktivní sintrace se řadí mezi výrobní metody, u kterých je tvorba intermetalik dosažena 
souběžnou infiltrací a reakcí porézního pevného předlisku s taveninou. Tato infiltrace může 
být provedena buď s pomocí metod založených na působení tlaku, anebo pomocí metod, které 
nevyužívají působení tlaku. Mezi hlavní výhody reaktivní sintrace lze zařadit rychlost výroby, 
použité teploty při výrobě a redukce porezity ve srovnání s práškovými metodami. Rychlejší 
výroby je dosaženo, neboť probíhající reakce jsou zde rychlejší než u reakčního slinování. 
Procesní teploty jsou nižší oproti teplotám tavení výsledných slitin. [17] 
 Dalšími způsoby výroby může být isostatické lisování za tepla, lisování za tepla a 
nástřiky. Například materiál Fe3Al s 98,2% teoretické hustoty byl vytvořen při lisování za 
tepla. [9] 
 
3.7.1 Odlévání 
 
 Jedním ze způsobů přípravy intermetalik je odlévání. Slévárenské slitiny patří mezi 
nejrozšířenější materiály, jež se používají. Důvody pro odlévání jsou všestrannost procesu, 
velký rozsah mechanických a fyzikálních vlastností a zároveň i ceny vyrobeného zboží. [12] 
 Nárok kladený na odlitek je takový, aby dlouhodobě plnil svou funkci zejména 
s ohledem na mechanické vlastnosti při namáhání. Odléváním lze vytvořit tvarově velmi 
složité odlitky. Způsobů odlévání je mnoho například tlakové lití, gravitační lití do pískových 
forem, squeeze casting a další. Nejjednodušší, nejpoužívanější a nejlevnější metodou výroby 
odlitků je odlévání do pískových jednorázových forem. [12], [33] 
 Pro výrobu ingotů bez pórů je nutné, aby bylo zabráněno tekuté slitině absorbovat 
vodík. Jinou možností pro omezení tvorby pórů je buď vhánění argonu skrz taveninu, nebo 
zařazení elektrostruskového přetavení po provedení indukčního tavení na vzduchu. [9] 
 
3.7.2 Aluminizace povrchu superslitin 
 
 Aluminizace je difúzní sycení povrchu superslitin hliníkem. Z prostředí bohatého na 
hliník je hliník pohlcen povrchem superslitiny a může docházet k tvorbě vrstvy příslušného 
intermetalika. Provádí se na povrchu součástí ze superslitin pracujících při vysokých teplotách 
za účelem jejich ochrany před oxidací. Zajištění této odolnosti proti oxidaci probíhá tvorbou 
souvislé, kompaktní a pomalu narůstající oxidické vrstvy. Požadavky, které jsou kladené na 
tuto oxidickou vrstvu jsou především vysoká chemická, termodynamická a mechanická 
stabilita. V provozním prostředí dochází na vrstvě s vysokým obsahem hliníku k tvorbě 
ochranné vrstvy Al2O3, která odděluje slitinu od okolního prostředí. Tato metoda se například 
používá k ochraně lopatek plynových turbín. [4], [34] 
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3.7.3 Isostatické lisování za tepla (HIP = Hot Isostatic Pressing) 
 
 HIP je technologie, u které se odstraňuje uzavřená porezita, čímž dochází ke zvýšení 
vnitřní homogenity a hustoty odlitků. Při tomto způsobu výroby je využíváno současného 
působení isostatického tlaku plynu a tepla na těleso rovnoměrně ze všech stran 
prostřednictvím elastického pouzdra. Jako plynu se nejčastěji užívá argonu nebo helia. [13], 
[35], [36] 
 Ohřev tělesa může probíhat dvěma způsoby. Jedním ze způsobu je ohřívání tělesa 
současně s atmosférou plynu, čímž dochází k lineárnímu nárůstu jeho tlaku s teplotou. Nebo 
dalším způsobem je možnost nastavení tlaku plynu v autoklávu pomocí kompresoru až po 
dosažení požadované teploty patrony naplněné práškem. Minimální sypké hmotnosti prášku, 
již musí být dosaženo, je 60 % teoretické specifické hmotnosti kompaktního materiálu. 
Splnění této podmínky lze dosáhnout tehdy, má-li prášek kulovitý tvar. Isostatické lisování za 
tepla probíhá při tlacích 50 až 310 MPa a při teplotách dosahujících až 1 300 ˚C. Doba 
potřebná pro provedení se pohybuje v rozmezí 2 – 6 hodin. Na obr. 21, [35] je znázorněno 
isostatické lisování a na obr. 22, [35] je znázorněno zařízení využívající isostatické lisování. 
[13], [35], [36], [37] 
 Hnací síla zhutnění je snaha snížit povrchovou energie pórů tím, že dochází ke 
zmenšení plochy pórů. Rozpustnost plynu v matrici a tlak plynu uvnitř pórů rostou s nárůstem 
teploty a tlaku v počátečním stádiu hipování. Plyn difunduje pod tlakem spíše k povrchu 
odlitku než do okolních pórů. [36] Potřebná výrazná plastická deformace pro uzavření pórů je 
dosažena tím, že při zvýšených teplotách při isostatickém lisování se snižuje mez kluzu dané 
slitiny. [36] 
 Tělesa vytvořená isostatickým lisováním vykazují lepší mechanické vlastnosti 
při porovnání s klasickými metodami lisování. Tělesa připravená hipováním jsou téměř bez 
vnitřních pnutí a mohou být dodatečně snadno opracovány obráběním. Struktura a hutnost je 
stejnoměrná v různých tloušťkách stěn. [13], [37] 
 HIP je vhodný pro použití například u titanových součástí, vysoce legovaných 
niklových prášků, keramických materiálů a materiálů s obsahem chrómu. Isostatické lisování 
může být využito při výrobě jak velmi hrubých, tak i velmi jemných práškových kovů, či u 
kovů s vysokými hodnotami tvrdosti. Dále je využíván v leteckém, lodním, automobilovém, 
těžebním průmyslu, nebo též pro vojenské a lékařské aplikace. [13], [35], [36], [37] 
 
 
 
Obr. 21: Znázornění isostatického lisování 
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3.7.4 Isostatické lisování za studena (CIP = Cold Isostatic Pressing) 
 
 Isostatické lisování za studena není tak často používáno jako isostatické lisování za 
tepla. Prášek poté, co je naplněn do pouzdra z gumy, je vystaven v autoklávu isostatickému 
tlaku, který dosahuje velikosti od 100 až do 400 MPa. Možné je ale získat i vyšší tlaky a to 
až 700 MPa. Na rozdíl od isostatického lisování za tepla není elastické pouzdro s práškem 
ohříváno a médiem, jež je používáno pro přenos tlaku, bývá obvykle kapalina. [13], [35] 
 
 
 
Obr. 22: Schematické znázornění zařízení používaného pro isostatické lisování 
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4 EXPERIMENTÁLNÍ ČÁST 
4.1 Experimentální metody 
4.1.1 Světelná mikroskopie 
 
 Světelné mikroskopy patří k základnímu vybavení metalografické laboratoře a slouží k 
hodnocení metalografických vzorků, kdy se s jejich pomocí hodnotí mikrostruktura 
kvantitativně i kvalitativně (viz obr. 23). Světelnou mikroskopii limituje omezená hloubka 
ostrosti a malá rozlišovací schopnost (např. ve srovnání s elektronovou mikroskopií). Obě tyto 
limitující veličiny závisí na vlnové délce použitého viditelného světla. [2], [38] 
 Mikroskopy jsou tvořeny soustavou čoček, zdrojem světla, různými clonkami, 
posuvným stolkem, objektivy a okuláry. Zdrojem světla bývá výbojka nebo žárovka, nověji 
také LED diody. Světelný paprsek poté co je vyslán zdrojem světla, je odražen od 
planparalelního skla nebo hranolu. Dále prochází objektivem a dopadá na povrch vzorku. 
Obraz vytvořený objektivem se pozoruje okulárem, nebo je promítnutý na matnici či citlivý 
čip kamery. [38] 
 Snímky pořízené světelným mikroskopem prezentované v této práci byly pořízeny 
pozorováním ve světlém poli. Bylo využito motorizované Z osy mikroskopu. Tato funkce 
umožnila vytvořit automaticky sérií fotografií s různou rovinou zaostření, kterou potom 
software mikroskopu zpracoval v jeden obraz s hloubkou ostrosti přes všechny vytvořené 
jednotlivé fotografie. Vzhledem k povaze vzorků, které byly často porézní a tedy nerovné tato 
technika umožnila dosáhnout kvalitu fotografií jinak nerealizovatelnou při pozorování 
invertovaným mikroskopem ve viditelném spektru. 
 
 
Obr. 23: Fotografie použitého světelného mikroskopu Axiovert od firmy Zeiss 
 
4.1.2 Analytická elektronová mikroskopie 
 
 V elektronové mikroskopii jsou pro osvětlení pozorované oblasti využívány urychlené 
elektrony. Oproti viditelnému světlu ve světelné mikroskopii mají kratší vlnovou délku, a 
proto jsou vhodnější na zobrazování malých vzdáleností a detailů, na které je již světelná 
mikroskopie nedostačující. [2] 
 V rastrovacím elektronovém mikroskopu (REM) mohou obecně být analyzovány 
pouze vzorky, které jsou elektricky vodivé. Nejsou-li vzorky vodivé, musí být pokoveny nebo 
nauhličeny ve vakuu. Jinou možností je použití extrémně malých proudů dopadajícího 
svazku, což ale neumožňuje provádět chemické analýzy. [38] 
 Na obr. 24, [39] je znázorněn interakční objem. Z obrázku je patrné, že při interakci 
svazku urychlených elektronů s materiálem dochází ke vzniku několika druhů signálu. V této 
práci bylo použito sekundárních elektronů (SE) pro pozorování reliéfu lomů a výbrusů, dále 
zpětně odražených elektronů (BSE) pro pozorování rozložení průměrné atomové hmotnosti ve 
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struktuře vzorku a případné určení rozdílných fází. Pro chemické analýzy bylo použito 
charakteristického rentgenového záření, které bylo detekováno energiově disperzním 
spektrometrem (EDS), což umožnilo provádět jak bodové lokální a liniové chemické analýzy 
s přesností na desetinu hmotnostního procenta, tak i kvalitativní EDS mapy, které přinesly 
přesnější informaci o přítomnosti a chemickém složení jednotlivých fází v mikrostruktuře. 
 Pro analýzu metalografických výbrusů a lomových ploch bylo použito mikroskopu  
Zeiss UltraPlus s EDS detektorem Oxford. 
 
4.1.2.1 Zpětně odražené elektrony a sekundární elektrony 
 
 Za zpětně odražené elektrony jsou označovány ty elektrony primárního svazku, u nichž 
se mění směr jejich pohybu a u nichž dochází k velmi malým ztrátám energie. [2] 
 Naproti tomu u sekundárních elektronů dochází k větším ztrátám energie primárních 
elektronů. Tyto ztráty je způsobeny tím, že primární elektrony předávají svou energii volným 
elektronům a elektronům vázaným v obalech atomů ozařovaného vzorku. Po předání energie 
elektronům vázaným v obalech atomů nastává obalová excitace, což znamená, že jsou 
elektrony ze svých orbitalů vytrženy. Takto vytržené elektrony přejdou buď do jiných 
energetických hladin, nebo mezi volné elektrony. Atom z vyšší hladiny okamžitě přechází na 
uvolněné místo, přičemž dochází k vyzáření fotonu charakteristického rentgenového záření 
nebo vyzáření Augerova elektronu. [2] 
 
4.1.2.2 Energiově disperzní analýza 
 
 Energiově disperzní analýza je založena na vybuzení rentgenového spektra svazkem 
primárních elektronů. Toto rentgenové spektrum je snímáno detektorem, jenž má za úkol 
snímat celé rentgenové spektrum a zároveň třídit fotony s různou energií příslušející 
jednotlivým prvkům. Fotony jsou poté přeměněny na elektrický signál, jenž se vyhodnocuje 
v analyzátoru a monitoruje. [2] 
 
 
Obr. 24: Znázornění objemu, ve kterém dochází k interakci mezi primárním paprskem a 
povrchem vzorku 
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4.1.3 Měření mikrotvrdosti 
 
 Mikrotvrdost dle Vickerse byla měřena na tvrdoměru od firmy Leco. Indentorem bylo 
diamantové tělísko ve tvaru čtyřbokého jehlanu se čtvercovou základnou a s vrcholovým 
úhlem mezi protilehlými stranami α = 136˚. Znázornění podstaty zkoušky měření 
mikrotvrdosti dle Vickerse je na obr. 25, [40]. Samotné měření probíhalo na různých místech 
vzorků vždy v určité fázi, která byla v danou chvíli sledována. Použitá nominální zátěžná síla 
byla F1 = 0,09807 N nebo F2 = 0,1961 N. Doba působícího zatížení byla t = 10 s. Fotografie 
mikrotvrdoměru a vtisku v materiálu je na viz obr. 26. Pro získání hodnot uváděných dále 
v této práci bylo provedeno vždy několik měření tak, aby bylo možno vybrat pět hodnot 
tvrdosti pro každou měřenou fázi, u kterých nebylo pochyb, že nedošlo například k proboření 
tenké vrstvy materiálu do póru nebo k jinému ovlivnění měření. Výsledky v jednotkách 
HV 0,01 nebo HV 0,025, jež bylo možné převést na jednotky HRC, byly převedeny. Převod 
zde proběhl proto, aby se dalo lépe porovnat mikrotvrdosti intermetalik, které byly podrobeny 
této zkoušce při použití různých zátěžných sil.  [40] 
 
 
 
Obr. 25: Znázornění podstaty zkoušky měření mikrotvrdosti dle Vickerse 
 
 
a)  b) 
Obr. 26: a) použitý tvrdoměr od firmy Leco, b) detail vtisku po zatížení 
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4.2 Popis experimentálního materiálu 
 
 Jako experimentálního materiálu bylo použito nástřiku směsi prášků Fe a Al, jenž byl 
pořízen metodou Cold spray. Vstupní koncentrací prášků bylo 60 at.% Fe a 40 at.% Al. Před 
stříkáním byl vzduch ohřát na teplotu 300 ˚C (pomocí proudu o velikosti 260 A). Tento 
vzduch dosahoval tlaků 15 až 16 barů. Robot se posunoval rychlostí 100 mm/s a bylo jim 
celkem uskutečněno 20 přejezdů. Výsledný materiál má přibližné složení 20 at.% Fe a 
80 at.% Al, což ukazuje na nestejnou efektivitu depozice u železa a hliníku. Na obr. 27 a obr. 
28 je vyfotografovaný experimentální materiál před rozřezáním a zpracováním. 
 
 
 
 
 
Obr. 27: Fotografie nástřiku 
 
Obr. 28: Fotografie nástřiku 
 
 
4.3 Cold spray (Cold gas-dynamic spray) 
 
 Tato metoda byla objevena Dr. Anatoliem Papyrinem a jeho kolegy v polovině 
80. let 20. století v Institutu teoretické a aplikované mechaniky (ITAM) ruské Akademie Věd 
v Novosibirsku. Účinnost a reálnost cold spray procesu jimi byla demonstrována úspěšným 
nanesením širokého rozsahu čistých kovů, kovových slitin a kompozitů na různé materiály, 
jež měly funkci substrátu. Cold spray patří mezi metody využívající vysoké kinetické energie 
částic. Výsledný stav nanesené vrstvy je ovlivňován jak teplotou částic a jejich velikostí, tak i 
jejich rychlostí. Vhodnou kombinací těchto parametrů je možné docílit tvorby nástřiku při co 
nejnižších teplotách. V roce 1994 byl vydán patent Spojených států a následně o rok později 
byl vydán Evropský patent. [41], [42], [43] 
 Substrát bývá z kovového nebo dielektrického materiálu. Částice jsou urychleny 
proudem stlačeného plynu, jenž dosahuje při průchodu tryskou nadzvukové rychlosti; velikost 
částic se pohybuje v rozmezí od 1 µm do 50 µm. Jako stlačeného transportního plynu se 
využívá helia, dusíku nebo vzduchu. Stlačený plyn je zaváděn do elektrické pece a do 
práškového přiváděcího zařízení, odkud dopravuje prášek k pistoli. V elektrické peci dochází 
u stlačeného plynu k nárůstu tlaku a k jeho mírnému ohřevu, kdy teplota plynu musí být 
výrazně nižší v porovnání s teplotou tání materiálu. Následně opouští stříkací pistoli skrz 
kuželovou konvergentní–divergentní Lavalovu trysku a je urychlen až na nadzvukovou 
rychlost. Po zavedení prášku do proudu plynu v sací trysce je prášek urychlen 
v rozmezí 300 – 1 200 m/s. Schéma metody cold spray je zobrazeno na obr. 29, [41]. 
[42],[43] 
 Jelikož jsou během nástřiku používané nízké teploty, povlak vzniká z částic, které jsou 
v tuhém stavu. Při srážce tuhé částice se substrátem dochází k tvorbě povlaku následkem 
kinetické energie. Dále se předpokládá, že spojení částic nastává v důsledku rozsáhlé 
plastické deformace. Na obr. 30, [43] je provedena simulace dopadu dvou částic z mědi na 
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měděný substrát při jedné rychlosti a pro porovnání na obr. 31, [43] jsou simulovány dvě 
srážky jednotlivých částic prášku dosahujících různých rychlostí se substrátem. [41], [42],[43] 
 U této metody jsou změny fáze nebo složení vlastních deponovaných částic 
zanedbatelné. Zároveň jsou eliminovány nebo alespoň minimalizovány škodlivé jevy, mezi 
které lze zařadit například oxidaci při vysokých teplotách, vypařování, krystalizaci, zbytková 
napětí nebo únik plynu. Výrazný vzrůst teplotní a elektrické vodivosti ve srovnání s žárovými 
nástřiky je zapříčiněn menší oxidací materiálu v povlaku. [41], [42] 
 Pro mnoho průmyslových aplikací se tímto cold spray stává atraktivní metodou. Je 
vhodný pro tvorbu povlaků a nástřiků z materiálů, které jsou citlivé na teplo nebo oxidaci. Při 
nastavení vhodných depozičních parametrů je nutné sledovat vliv rychlosti částice na 
depozičním procesu. [41], [42], [43] 
 
 
Obr. 29: Schéma metody cold spray 
 
 
     
 
Obr. 30: Tří dimensionální simulace dopadu dvou částic o velikosti 5µm s počáteční 
rychlostí srážky 600 m/s, v 5ns, 10 ns a 15 ns po počátečním kontaktu první částice se 
substrátem, měděné částice dopadají na substrát z mědi 
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Obr. 31: Simulovaná srážka měděné částice s měděným substrátem, pro počáteční rychlosti 
500 a 600 m/s. Šipky znázorňují rychlosti uzlů jednotlivých povrchu částic a substrátu, a 
okraje ukazují rozložení teploty 
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4.4 Příprava vzorků 
 
 Několik malých kousků materiálu bylo odřezáno z nástřiku pomaluběžnou olejovou 
řezačkou Leco VC–50. Aby nedošlo k interakci substrátu a nástřiku při pozdějším tepelném 
zpracování, byl těmto odřezaným kouskům odstraněn substrát. Každý vzorek byl tepelně 
zpracován v trubkové peci Heraeus. Žíhací teploty byly 250 ˚C, 350 ˚C, 450 ˚C, 550 ˚C, 
650 ˚C, 700 ˚C, 750 ˚C, doba výdrže 2 hodiny. Během žíhání byl do trubkové pece přiváděn 
argon, jenž sloužil jako ochranná atmosféra. Měření teploty probíhalo pomocí termočlánku 
Ni–Cr. Každý vzorek byl zahřát na požadovanou teplotu přibližnou rychlostí 100 ˚C/min. Při 
ochlazení pod teplotu 100 ˚C byly vzorky vyjmuty z pece.  
 Každý žíhaný vzorek byl naříznut a dolomením byly získány dvě části, jedna určená 
pro pozorování lomové plochy materiálu, druhá pro přípravu metalografického výbrusu. 
Vzorky určené pro metalografické výbrusy byly zality za studena epoxidovou pryskyřicí, aby 
nedošlo k tepelnému ovlivnění struktury. Pro zhotovení metalografického výbrusu probíhalo 
broušení, mechanické leštění a mechanicko–chemické leštění.  
 Samotné broušení probíhalo na brusných papírech s brusivem z SiC o velikosti 
zrnitosti 800 s použitím vody jako chladícího media na přístroji Pedemin–2 od firmy Struers. 
Po oplachu a osušení vzorků následovalo mechanické leštění, ve kterém bylo použito 3 µm a 
0,7 µm diamantových past, leštících pláten od firmy Strues a lihového smáčedla po dobu 
4 minut. Po omytí vzorků lihem bylo dalším krokem mechanicko–chemické leštění OPCHEM 
s leštidlem OP–S po dobu 3 minut. Pak následovalo 5 minutové praní s pomocí vody. Pro 
dokonalé odstranění zbytků leštících prostředků byly metalografické výbrusy ultrazvukově 
čištěny po dobu 5 minut (viz obr. 32).  
 Vybrané vzorky pro elektronovou mikroskopii byly nauhličeny. 
 
 
 
Obr. 32: Fotografie připravených metalografických  vzorků 
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4.5 Výsledky experimentů 
4.5.1 Vzorek tepelně nezpracovaný 
 
 Z mikrostruktury je patrné, že jde prakticky o matrici tvořenou částicemi hliníku, ve 
které jsou různě rozmístěny částice železa. Hliníkové částice jsou nejvíce zdeformované, 
zatímco železné částice nedosáhly tak velkého stupně plastické deformace (obr. 33, obr. 34). 
Na snímcích ze světelného mikroskopu mají železné částice tmavou barvu, kdežto hliníkové 
částice jsou světlé. Největší výskyt částic železa můžeme pozorovat v místě, kde se nacházel 
substrát. V tomto vzorku se nevyskytuje velká porezita. Póry dosahují malé velikosti 
(< 15 µm) a jsou vytvořeny mimo jiné i mezi částicemi železa, mezi které se nedostaly částice 
hliníku. Největší množství vyskytujících se pórů je v místě, kde se nacházel substrát. 
U povrchu jsou částice železa od sebe více vzdáleny a tyto částice nedosahují takových 
deformací, jako ty, které byly v místě kontaktu nástřiku a substrátu. Částicím železa byly 
naměřeny hodnoty mikrotvrdosti pohybující se okolo 596,1 HV 0,025 (51,9 HRC). Hliníková 
matrice měla mikrotvrdost přibližně 55,9 HV 0,01. Z původního chemického složení práškové 
směsi byl vytvořen materiál o složení cca 80 at.% Al a 20 at.% Fe (viz obr. 35, tab. 2). Na 
lomové ploše došlo ke tvárnému porušení hliníkové matrice a k oddělení částic železa od 
matrice (viz obr. 36).  
 
 
a) 
 
b) 
 
c) 
Obr. 33: Vzorek tepelně nezpracován, SM 500x a) povrch, b) střed, c) u substrátu 
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a) 
 
b) 
Obr. 34: Vzorek tepelně nezpracován, REM, zvětšení: a) 100x, SE, b) 500x, BSE 
 
 
Obr. 35: EDS mapping: Fe – červená barva, Al – modrá barva, na obr. 34 b) je znázorněna 
analyzovaná oblast 
 
Tab. 2: Přehled prvků z plošné chemické analýzy na REM 
 
 
 
 
 
 
 
FeAl 0 ˚C 
Prvek At. % Sigma 
Al 83,3 0 
Fe 16,7 0 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 36: Snímky pořízené REM: a) lomová plocha, 1000x, SE, b) lom. plocha, 1000x, BSE  
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4.5.2 Vzorek žíhaný na teplotě 250˚C 
 
 Vzorek je výrazně porezní a to jak na povrchu nástřiku, tak i v místě kontaktu nástřiku 
a substrátu. Uprostřed výšky nástřiku byla v mikrostruktuře vzorku oblast téměř bez pórů. 
Některé póry dosahují velikosti přibližně až 50 µm. Ze všech žíhacích teplot pod 450 ˚C se ve 
struktuře tohoto vzorku nachází největší množství pórů. V mikrostruktuře lze stále rozeznat 
železné částice od hliníkové matrice, která tyto částice obklopuje (viz obr. 37). Nové fáze se 
ve struktuře nevyskytují v měřitelném množství. Jelikož se jedná o heterogenní materiál, 
došlo na lomové ploše k delaminaci částic železa od hliníkové matrice a k tvárnému porušení 
napříč hliníkovou matricí (viz obr. 38). Toto tvárné porušení je patrné z jamkovitého 
charakteru lomové plochy v oblastech hliníkových částic. Hodnoty mikrotvrdosti byly 
naměřeny pro železné částice okolo 433,7 HV 0,025 (43,3 HRC), hliníková matrice dosáhla 
hodnot 47,3 HV 0,01. Došlo tedy k výraznému poklesu tvrdosti obou kovů, což lze spojit 
s vlivem provedeného žíhání na deformační zpevnění částic od dopadu při nanášení. 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 37: Vzorek žíhán na teplotě 250˚C, SM a) 100x, b) 500x 
 
 
a) 
 
b) 
 
c) 
Obr. 38: Snímek lom. plochy z REM: a) 300x, SE, b) detail, 1000x, SE, c) detail, 1000x, BSE 
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4.5.3 Vzorek žíhaný na teplotě 350˚C 
 
 Pro vzorek žíhaný na této teplotě došlo k poklesu výskytu množství pórů. Póry se ve 
struktuře vyskytují převážně v místech, ve kterých se nacházel substrát. Při této teplotě 
nedošlo k vytvoření nové fáze. Mikrostruktura vzorku je stále tvořena železnými a 
hliníkovými částicemi, přičemž jsou jednotlivé částice od sebe navzájem dobře rozeznatelné 
bez patrných přechodů naznačujících promísení (viz obr. 39). Částice železa dosahují hodnot 
mikrotvrdosti okolo 372,7 HV 0,025 (39,7 HRC); částice hliníku okolo 35,4 HV 0,01. Došlo 
tedy k poklesu tvrdosti obou základních kovů. Z fotografií pořízených z REM je patrné, že 
hliníková matrice má při porušení jamkovitou morfologii, jež odpovídá tvárnému porušení. 
Naopak u částic železa dochází k delaminaci jednotlivých částic železa od matrice (obr. 40).  
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 39: Mikrostruktura vzorku žíhaného na teplotě 350˚C, SM a) 100x, b) 500x 
 
 
a) 
 
b) 
 
c) 
Obr. 40: Lom. plocha z REM: a) 300x,SE, b) detail,1000x, SE c) detail, 1000x, BSE 
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4.5.4 Vzorek žíhaný na teplotě 450˚C 
 
 Vzorek žíhaný na této teplotě je téměř bez pórů. Póry, které se ve struktuře objevují, 
jsou rozměrově malé a různě rozmístěné. Množství pórů ve struktuře je menší, než jaké je u 
tepelně nezpracovaného vzorku. Při této teplotě nedochází k vytvoření pozorovatelných 
množství nové fáze. Mikrostruktura vzorku je tvořena železnými a hliníkovými částicemi. 
Jednotlivá částice železa a hliníku lze stále rozeznat (viz obr. 41). Částice železa dosahují 
hodnot mikrotvrdosti okolo 281 HV 0,025 (30 HRC). Pro částice hliníku byla naměřena 
mikrotvrdost okolo 34 HV 0,01. Z těchto hodnot vyplývá, že dochází stále k poklesu tvrdosti 
pro částice hliníku a železa. U částic železa je tento pokles výraznější, než je tomu u hliníkové 
matrice. Lomová plocha je tvořena smíšeným lomem. Z fotografiích pořízených z REM je 
patrné, že hliníková matrice má při porušení jamkovitou morfologii, jež odpovídá tvárnému 
porušení. Naopak u částic železa dochází k oddělování jednotlivých částic železa od hliníkové 
matrice, tedy k delaminaci částic železa od hliníkové matrice (viz obr. 42). Na výsledcích 
z lineární analýzy, lze pozorovat skokové změny složení – přechod částic hliník/železo (viz 
obr. 43). Z plošné analýzy chemického složení vzorku bylo zjištěno, že mikrostruktura má 
75,3 at.% Al, 21,7 at.% Fe a 3 at.% O (viz obr. 44, tab. 3). 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 41: Mikrostruktura vzorku žíhaného na teplotě 450˚C, SM a) 200x, b) 500x, 
 
 
a) 
 
b) 
 
c) 
Obr. 42: Lomová plocha z REM: a) SE, 300x, b) detail, 1000x, SE, c) detail, 1000x, BSE 
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a) 
 
b) 
Obr. 43: Lineární analýza chemického složení: a) zobrazení analyzovaného místa,  
b) výsledný graf 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 44: EDS mapping: a) zobrazení analyzované plochy, b) výsledek analýzy:  
Fe – červená barva, Al – modrá barva 
 
Tab. 3: Přehled prvků z chemické analýzy na REM 
 
FeAl 450 ˚C 
Prvek At. % Sigma 
Al 75,3 0,07 
Fe 21,7 0,06 
O 3,0 0,04 
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4.5.5 Vzorek žíhaný na teplotě 550˚C 
 
 Ve vzorku se nacházejí jak rozměrově větší póry, tak i rozměrově menší póry po celé 
ploše vzorku. Větší póry mají přibližný průměr 25 µm. Ve vzorku byl zaznamenán masivní 
výskyt nové fáze. Nejhustěji a nejvíce vytvořených intermetalik se nachází uprostřed vzorku, 
tedy v polovině výšky původního nástřiku. V této oblasti dochází také i ke vzniku z převážné 
části rozměrově největších pórů. Intermetalické fáze jsou veliké až do 50 µm. 
V mikrostruktuře se vyskytují železné částice, hliníková matrice a intermetalika. Na snímcích 
ze světelného mikroskopu lze pozorovat, že oblasti s novou intermetalickou fází se vytváří 
okolo částic železa (viz obr. 45 a obr. 46). Hodnoty mikrotvrdosti pro částice železa se 
pohybovaly okolo 228 HV 0,025 (24,9 HRC) a pro hliníkovou matrici okolo 43 HV 0,01. 
Mikrotvrdost pro vzniklá intermetalika dosahovala hodnoty 1287,4 HV 0,01 (72,5 HRC). 
Takže pro vzorek žíhaný na této teplotě dochází u hliníkové matrice k narůstu mikrotvrdosti, 
zatímco pro železné částice mikrotvrdost stále klesá. Mikrotvrdost intermetalika se výrazně 
liší od mikrotvrdostí částic železa a hliníku. Vzniklé intermetalikum bylo ze všech 
pozorovaných intermetalických fází nejkřehčí a často docházelo při zkoušce mikrotvrdosti ke 
vzniku trhlin z rohů vtisku (obr. 47). U ostatních intermetalických fází nedocházelo ke vzniku 
trhlin, a proto nejsou pořizeny fotografie vtisku ze zkoušky mikrotvrdosti. Na lomové ploše 
nastává štěpení přes nově vzniklé intermetalické částice. Místy se stále objevuje delaminace 
železných částic a tvárné porušení hliníkové matrice (viz obr. 48). Z lineární analýzy 
provedené na REM (viz obr. 49) lze pozorovat probíhající difúzi, ke které došlo mezi 
částicemi hliníku a železa, kdy analyzovaná oblast vychází z místa čistého hliníku přes 
vzniklé intermetalikum až do částice čistého železa. Mezi jednotlivými částicemi hliníku a 
železa se nachází intermetalikum vytvořené difúzí o složení 65 at.% Al a 25 at.% Fe. Tomuto 
složení odpovídá ve fázovém diagramu oblast fází Al13Fe4 + Al5Fe2. Fáze Al13Fe4 se blíží 
k teoretickému složení fáze Al3Fe. Difúze je též patrná i z mappingů, kde nově vzniklé 
intermetalikum je zabarveno do fialové barvy (viz obr. 50, tab. 4), přičemž čistý hliník má 
barvu modrou, čisté železo je označeno barvou červenou. 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 45: Mikrostruktura vzorku žíhaného na teplotě 550˚C, SM a) 200x, b) 500x 
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a) 
 
b) 
Obr. 46: Vzorek žíhaný na 550˚C, REM, SE, zvětšení a) 100x, b) 500x 
 
 
Obr. 47: Fotografie vtisku v intermetalické fázi, objektiv zv. 100x 
 
 
a) 
 
b) 
 
c) 
Obr. 48: Lomová plocha z REM: a) 300x, SE, b) 500x, SE, c) detail 500x, BSE 
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a) 
 
b) 
Obr. 49: Průběh lineární analýzy na rozhraní zrna Fe a matricí Al, a) znázornění oblasti 
průběhu lin. analýzy, b) výsledky lin. analýzy 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 50: EDS mapping: a) znázornění analyzované oblasti, b) výsledky zanalyzované oblasti:  
Fe – červená barva, Al – modrá barva, FeAl – bílá barva 
 
Tab. 4: Přehled prvků z plošné chemické analýzy na REM 
 
 
FeAl 550 ˚C 
Prvek At. %  Sigma 
Al 81,0 0,1 
Fe 16,2 0,1 
O 2,9 0,1 
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4.5.6 Vzorek žíhaný na teplotě 650˚C 
 
 Tato teplota se nachází těsně pod eutektickou teplotou (655 ˚C) v systému Fe–Al; 
teplota tavení čistého hliníku je 660 ˚C. Pokud během experimentu panovaly lokálně vhodné 
podmínky jako například jemné částice nebo členité rozhraní, mohla nastat situace, kdy 
mohlo ve vzorku dojít k natavení. Jelikož teplota rostla postupně, je pravděpodobné, že dříve 
proběhla difúze, než došlo k natavení oblastí na styku dvou čistých kovů. Tento dřívější 
průběh difúze by měl za následek vytvoření intermetalických fází. Při této teplotě dochází 
ke srůstání póru a tedy i k jejich zvětšení, vzorek je porézní. Největší póry se vyskytují zhruba 
uprostřed vzorku. Na ploše vzorku se nachází póry jak větších (cca velikost > 100 µm), tak i 
menších rozměrů (< 100 µm). Velké póry se ve struktuře vyskytují v menším množství oproti 
malým pórům. Struktura již není tvořena souvislou celistvou hmotou materiálu a 
v mikrostruktuře už nejsou rozlišitelné jednotlivé částice železa od hliníkové matrice, jak 
tomu bylo na nežíhaném vzorku (viz obr. 51). Místy ale lze pozorovat zbylé oblasti částic 
železa. Ve struktuře jednotlivých zrn intermetalických fází dochází ke vzniku lamelární 
mikrostruktury, která se vyskytuje zároveň ve formě jemnějších a hrubších lamel (viz obr. 52 
a obr. 53), a ke vzniku souvislých míst odlišných od matrice. Tato odlišná místa mají 
s rostoucí vzdáleností od pomyslného středu postupně měnící se chemické složení. Uprostřed 
takovéto oblasti se nachází zbytek čistého železa, přecházející do oblasti s výrazně 
proměnným chemickým složením – může se jednat o tuhý roztok αFe nebo intermetalickou 
fází FeAl bohatou na železo. S narůstající vzdáleností od středu množství železa klesá a 
nachází se zde oblast, kde je složení Fe/Al = 50/50, zde se tedy patrně vyskytuje fáze FeAl. 
Dál postupně přechází fáze FeAl na směs fází FeAl + Al5Fe2 nebo na směs tvořenou FeAl + 
Al2Fe. S dalším snížením množství železa dochází k vyloučení těchto fází (FeAl + Al2Fe5 či 
FeAl + Al2Fe) v podobě lamelární struktury. Ze snímků byla určena nejjemněji vyloučená 
lamelární směs, která má mezilamelární vzdálenost rovnou 0,218 µm. Naopak nejhruběji 
vyloučená lamelární struktura zaznamenaná na fotografiích má tloušťku lamel 0,667 µm. 
Průměrná mezilamelární vzdálenost byla 0,369 µm. Dále se v matrici nachází fáze, jež mají 
síťovou morfologií. Tato fáze je pravděpodobně fáze Al2Fe5. Lamelární směs dosahovala 
mikrotvrdosti okolo 1138,7 HV 0,01 (69 HRC). Pro oblasti vykazující odlišné mikrostruktury 
nebylo možné změřit mikrotvrdost, neboť tyto oblasti nebyly dostatečně velké pro 
nedeformovaný vtisk a byly většinou na okrajích materiálu nebo na izolovaných místech, 
v nichž nešlo provést zkoušku mikrotvrdosti. Štěpné porušení lze pozorovat na obr. 54. Na 
obr. 54 c) je zachycen lom přes lamelární strukturu a na obr. 54 d) na lomové ploše lze 
pravděpodobně pozorovat fázi Al5Fe2. Výsledky z lineární analýzy z rastrovacího 
elektronového mikroskopu jsou na obr. 55. Výsledky plošné analýzy z analyzované části (viz 
obr. 56) jsou uvedeny v tab. 5. 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 51: Vzorek žíhaný na 650˚C, SM zvětšení a) 200x, b) 500x 
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Obr. 52: Mikrostruktura SM, 1000x 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 53: Mikrostruktura, REM, BSE, a) 1000x, b) 2000x 
 
 
a) 
 
b) 
 
c) 
 
d) 
Obr. 54: REM, a) lomová plocha, 100x, SE, b) detail lom. plochy, 500x, BSE c) detail lom. 
plochy, 2000x, SE, d) detail lom. plochy, 3000x, BSE 
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a) 
 
b) 
Obr. 55: Lineární analýza: a) zobrazení analyzované oblasti, b) výsledek analýzy 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 56: EDS mapping: a) zobrazení analyzované části, b) výsledky mappingu: Fe – červená 
barva, Al – modrá barva 
 
Tab. 5: Přehled prvků z plošné chemické analýzy na REM – odpovídá ploše analyzované 
mappingem na obr. 55 b) 
 
FeAl 650 ˚C 
Prvek At. % Sigma 
Al 44,9 0,1 
Fe 42,8 0,1 
O 12,3 0  
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4.5.7 Vzorek žíhaný na teplotě 700˚C 
 
 Jak již bylo výše poznamenáno, teplota tavení pro čistý hliník je rovna 660 ˚C. I když 
byl vzorek žíhán na vyšší teplotě, než jakou je teplota tavení hliníku, nedošlo ke změně tvaru 
vzorku – vzorek se nesbalil do kuličky nebo nevytvořil masivní taveninu. Stále si zachoval 
svůj původní tvar. Zřejmě tedy došlo s rostoucí teplotou k vytvoření skeletu intermetalických 
fází, které udržely tento tvar, když se následně hliník roztavil a když následně docházelo k 
reakci mezi tekutým hliníkem a tuhým železem nebo tuhými intermetaliky. Ve struktuře se 
nachází větší počet rozměrově velkých pórů, uprostřed vzorku dochází k výskytu největších 
pórů (cca > 100 µm). Nelze rozeznat původní jednotlivé částice železa a hliníku, jak tomu 
bylo u nežíhaného vzorku. Materiál je výrazně porézní (viz obr. 57). Vzniklé fáze se 
vyskytují jak s lamelární morfologií, tak i s morfologií podobné morfologii síťoví. Ve vzorku 
se nachází oblasti lamelární struktury, které jsou vytvořeny výhradně z lamelárních zrn. 
Zároveň se ale ve vzorku vyskytuje lamelární struktura spolu s homogenními zrny, přičemž 
často dochází k tomu, že je tato lamelární struktura ohraničena fází vyloučenou v podobě 
síťoví. Výše popisované oblasti jsou zachyceny na obr. 58. Lamelární struktura dosahuje 
většího zastoupení než u vzorku předchozího a je opět vyloučena jak v hrubších, tak i v 
jemnějších lamelách (viz obr. 58). Pravděpodobně vyloučenými fázemi v tomto vzorku jsou 
Al5Fe2, Al2Fe, FeAl a Al3Fe. Lamelární struktura je tvořena s největší pravděpodobností 
fázemi Al2Fe + FeAl, je ale i zde možné, že došlo k vyloučení fáze Al5Fe2 místo fáze Al2Fe, 
neboť se nízkoteplotní fáze Al5Fe2 vyskytuje v rozmezí zhruba od 30 do 50 at.% Fe. Dále je 
možné, že rozměrově větší, a tudíž odlišně vyloučené oblasti fází jak tvarově, tak rozměrově 
s morfologií blížící se morfologii síťoví jsou na rozdíl od lamelární struktury tvořeny fází 
Al5Fe2. Takto vyloučená fáze Al5Fe2 je ve struktuře ve větším množství, než je tomu u vzorku 
žíhaného na 650 ˚C. Ve struktuře materiálu jsou stále oblasti, kde je patrné nehomogenní 
rozdělení chemického složení. Uvnitř těchto oblastí je s největší pravděpodobností fáze FeAl, 
která má ve struktuře největší zastoupení železa, s rostoucí vzdáleností od této fáze FeAl 
dochází k nárůstu % hliníku a poklesu % železa. Fáze FeAl o 87,99 at.% Fe plynule přechází 
přes fázi FeAl s nižší koncentrací železa (56,06 at.% Fe) do směsi fází FeAl + Al5Fe2, 
respektive fází FeAl + Al2Fe. Přesnější určení fází lze získat až z fázových analýz, 
např. použitím rentgenové difrakční analýzy. Zdokumentované mezilamelární vzdálenosti 
pokrývají hodnoty od 0,162 µm do 0,679 µm. Průměrná mezilamelární vzdálenost je 
0,382 µm. U plošné analýzy EDS na zvolené oblasti dochází k poklesu celkového množství 
hliníku, to ale může souviset s malou velikostí vybrané oblasti. Lomová plocha, pokud se 
vyskytovala – vzhledem k vysoké porezitě vzorku, byla tvořena štěpným porušením (obr. 59). 
Průběh chemického složení lamelární mikrostruktury je zaznamenán lineární analýzou z 
rastrovacího elektronového mikroskopu na obr. 60. Na něm je možné pozorovat, jak se mění 
chemické složení mezi lamelami a matricí. Druhá lineární analýza je na obr. 61. Průběh této 
analýzy je takový, že z oblasti fáze o chemickém složení 36 at.% Fe a 64 at.% Al dochází 
k přechodu do hrubě vyloučené lamelární struktury, přičemž na rozhraní tohoto přechodu 
narůstá % Fe. Při přechodu z této hrubě vyloučené fáze dochází k dalšímu vzrůstu % Fe – 
oblast jemnější lamelární struktury. Jemnější i hrubší lamelární struktury odpovídají svým 
složením fázím FeAl + Al2Fe. Z mikrostruktury i plošné analýzy je patrné, že v téměř celém 
objemu došlo k promísení hliníku a železa difúzi, což ve výsledcích znázorňuje fialová barva 
na obr. 62. Dále analýza ukazuje na to, že matrice je tvořena fází, jež je tvořená z větší části z 
hliníku. Jednotlivé lamely oproti matrici obsahují větší množství železa. Do oblasti zbytku 
železa postupně difunduje hliník a s rostoucí vzdáleností roste míra promísení hliníku se 
železem. Výsledky z analýzy chemického složení jsou v tab. 6. Mikrotvrdost pro lamelární 
strukturu dosahovala hodnot okolo 933,5 HV 0,025 (66,2 HRC), což je oproti mikrotvrdosti 
lamelární struktury předchozího vzorku nižší. Pro oblasti odlišné od struktury nebyly změřeny 
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hodnoty mikrotvrdosti, jelikož se nacházely na okrajích materiálu nebo nedosahovaly takové 
velikosti, aby výsledný vtisk nebyl zdeformovaný. 
 
 
 
a)  
b) 
Obr. 57: Vzorek žíhaný na 700˚C, SM zvětšení a) 200x, b) 500x 
 
 
 
a) 
 
b) 
                
c)                                                                       d) 
Obr. 58: Lamelární struktura, REM, BSE: a) zv. 500x, b)zv. 3000x, c) zv. 3000x,  
d) zv. 10000x 
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a) 
 
b) 
 
c) 
Obr. 59: Snímek z REM lomové plochy: a) 100x,SE, b) detail 1000x, SE, c) detail 1000x, BSE, 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 60: Lineární analýza z REM: a) zobrazení průběhu analýzy, b) výsledek analýzy 
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a) 
 
b) 
Obr. 61: Lineární analýza z REM: a) zobrazení průběhu analýzy, b) výsledek analýzy 
 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 62: EDS mapping: a) zobrazení analyzované plochy, b) zanalyzovaná plocha, Fe – 
červená barva, Al – modrá barva, 
 
Tab. 6: Přehled prvků z plošné chemické analýzy na REM 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
FeAl 700 ˚C 
Prvek At. % Sigma 
Al 55,1 0,1 
Fe 37,0 0,1 
O 7,9 0 
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4.5.8 Vzorek žíhaný na teplotě 750˚C 
 
 Tato teplota opět převyšuje teplotu tavení čistého hliníku. Ani při této teplotě nedošlo 
ke změně tvaru vzorku tak, že by se z něj například vytvořila kulička. Teplota vzorku rostla 
postupně, takže patrně difúzí vzniklým skeletem intermetalik došlo k zachování původního 
tvaru. Ve vzorku se nachází značná porezita. V porovnání s ostatními vzorky se tato porezita 
vyskytuje v největší míře (viz obr. 63). Na fotografiích lomové plochy je patrné, že jde o 
otevřenou, vzájemně propojenou porezitu (viz obr. 67). Ve struktuře nelze rozeznat původní 
jednotlivé částice železa a hliníku, ze kterých byl vytvořen nástřik. Z výsledků bodových 
analýz jsou ve struktuře pravděpodobně fáze FeAl, Al2Fe a Al5Fe2. Oblasti s různou 
koncentrací železa a hliníku jsou patrné na fotografiích ze světelného mikroskopu (obr. 64). 
Nejsvětlejší oblasti jak na světelném, tak i na elektronovém mikroskopu jsou tvořeny fázemi 
FeAl + Al2Fe, nebo kombinací fází FeAl + Al5Fe2 (48,68 at.% Fe). Za touto oblastí se nachází 
lamelární struktura, která je vytvořena ze stejných fází, tedy FeAl + Al2Fe nebo FeAl + 
Al5Fe2. Tato lamelární struktura obsahuje ale méně at.% Fe (35,36 – 40,03 at.% Fe) a 
vyskytuje se zároveň ve formě hrubších a jemnějších lamelek. Ve vzorku se vzniklá lamelární 
struktura vyskytovala nejen v oblastech výhradně vytvořených pouze z  lamelárních zrn, ale 
také v oblastech, které byly vytvořeny z lamelárních a z  homogenních zrn. Lamelární 
struktura nacházející se v oblasti tvořené z lamelárních a z homogenních zrn byla ohraničena 
fází, která se vyloučila ve tvaru síťoví. Na obr. 65 je zachycena lamelární struktura, která je 
tvořena výhradně lamelárními zrny a na které jsou viditelné rozdíly v mezilamelárních 
vzdálenostech. Na obr. 66 b) je patrná lamelární struktura s homogenními zrny a vzniklou fází 
vyloučenou s morfologií připomínající síťoví. Tyto útvary jsou zřejmě tvořeny fázemi FeAl + 
Al5Fe2, naopak lamelární směs FeAl + Al2Fe. Oproti nižším teplotám (650 ˚C a 700 ˚C) je 
výskyt fáze tvořené síťovím nejvyšší. Na obr. 66 a) je zaznamenáno zastavení šíření trhlin ze 
dvou směrů v části síťoví. Jelikož se trhliny šířily matricí, vypovídá to o této matrici to, že má 
nízkou houževnatost. Kdežto vyloučená fáze Al5Fe2 zastavením trhlin vykazuje vyšší 
houževnatost oproti matrici. Mezilamelární vzdálenost na vyfotografovaných snímcích 
dosahovala hodnot v rozmezí od 0,308 µm do 0,373 µm. Průměrná mezilamelární vzdálenost 
je 0,347 µm. Při porušení došlo ke štěpení (viz obr. 67). Průběh lineární analýzy chemického 
složení pro lamelární strukturu je na obr. 68, kde je znázorněna změna chemického složení 
v závislosti na střídání lamel. Pro druhý průběh lineární analýzy na obr. 69 lze pozorovat 
přechod fáze bohaté na železo (pravděpodobně FeAl) do lamelární struktury obsahující méně 
% Fe. Chemické složení této lamelární směsi odpovídá směsi fází FeAl + Al2Fe. 
Z provedených plošných analýz je patrné, že došlo k difúzi hliníku a železa. Ve vzorku se 
nevyskytují velké oblasti odlišné struktury. Je pravděpodobné, že vzhledem k výšce teploty 
došlo i k natavení hliníku a k reakcím taveniny hliníku s intermetaliky. Složení plošně 
analyzované oblasti vzorku je 56,1 at. % hliníku, 40,4 at.% Fe a 3,5 at. % O (obr. 70, tab. 7). 
Dále je na výsledcích analyzované oblasti z mappingu patrné, že v analyzované oblasti 
proběhla difúze – označeno fialovou barvou, přičemž železo má barvu červenou a hliník 
modrou. Mikrotvrdost lamelární struktury je 1066,4 HV 0,025 (67,6 HRC). Oproti 
předchozímu vzorku (700 ˚C) dochází k nárůstu mikrotvrdosti a zároveň je tato hodnota nižší 
než hodnota mikrotvrdosti u vzorku žíhaného na 650 ˚C. Oblasti odlišné od struktury nebyly 
opět pro mikrotvrdost měřitelné. 
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a) 
 
b) 
Obr. 63: Mikrostruktura, SM, zvětšeno: a) 200x, b) 500x 
 
Obr. 64: Mikrostruktura vzorku žíhaného na 750 ˚C, SM, zvětšeno 1000x 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 65: REM, BSE, zvětšení: a) 1000x, b) 3000x 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 66: Snímky z REM, SE: a) zastavení šíření trhlin, b) lamelární struktura 
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a) 
 
b) 
 
c) 
Obr. 67: REM: a) Lomová plocha, SE,100x b) detail lom. plochy, SE,300x, c) Detail lom. 
plochy, BSE,300x 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 68: Lineární analýza chemického složení z REM: a) zobrazení vybrané oblasti,  
b) výsledek analýzy 
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a) 
 
b) 
Obr. 69: Lineární analýza chemického složení z REM: a) zobrazení vybrané oblasti ,  
b) výsledek analýzy 
 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 70: EDS mapping přes lamelární strukturu: a) zobrazení analyzované oblasti, b) 
výsledek analýzy: Fe – červená barva, Al – modrá barva 
 
Tab. 7: Přehled prvků z plošné analýzy chemického složení  z REM 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
FeAl 750 ˚C – lam. Struktura, oblast 
mappingu 
Prvek At. %  Sigma 
Al 56,1 0,1 
Fe 40,4 0,1 
O 3,5 0 
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5 DISKUZE VÝSLEDKŮ 
 
 Vzorky vzniklé nanesením masivní vrstvy nástřiku směsi prášků Fe a Al byly žíhány 
za teplot 250 ˚C až 750 ˚C vždy po dobu dvou hodin. Jednou ze sledovaných charakteristik 
byl vzhled lomové plochy vytvořené při odlomení částí vzorků po ukončení žíhání. Lomové 
plochy na teplotách nižších než 550 ˚C vykazovaly tvárné porušení hliníkové matrice a 
delaminaci na rozhraní částic železa a hliníkové matrice. Při teplotě 550 ˚C navíc docházelo 
ke štěpení přes vzniklé intermetalické částice. Místy se stále objevovala delaminace částic 
železa a tvárné porušení hliníkové matrice. Na vyšších teplotách porušení probíhalo štěpením, 
přičemž bylo možné pozorovat i projevy lamelárního charakteru mikrostruktury na lomu, 
nebo přítomnost síťoví intermetalických fází po hranicích nově vzniklých intermetalických 
fází. 
 
 Hodnocení vývoje populace pórů je problematické vzhledem k nejednoznačné 
distribuci pórů přes tloušťku experimentálního materiálu už před žíhacími experimenty. 
Jednoznačný vývoj v charakteru pórů je patrný od teplot 550 ˚C, kdy dochází k masivnímu 
vývoji intermetalických fází. Hliníková matrice u těchto vzorků prakticky neexistuje a je 
nahrazena nově vzniklými oblastmi intermetalických fází a porezitou, která souvisí 
s rozdílnými vzájemnými difuzivitami hliníku a železa. Tento rozdíl vede ke vzniku porezity 
Kirkenallova typu. U těchto CS nástřikem vytvořených fází se také hovoří o eutektické 
porezitě, kdy je reálné, že došlo k natavení oblasti s eutektickou koncentrací a následným 
reakcím kapalné fáze s tuhou částí mikrostruktury. [45] 
 
 Měření mechanických vlastností se vzhledem k malým rozměrům vzorků omezilo na 
hodnocení mikrotvrdosti jednotlivých fází identifikovaných v každém žíhaném vzorku. 
Nejvyšší hodnoty mikrotvrdosti pro právě nanesené částice železa i hliníku zřejmě souvisí 
s deformačním zpevněním vlivem silné plastické deformace všech částic po nanesení. 
Mikrotvrdost hliníkové matrice měla největší hodnotu pro nežíhaný vzorek, se vzrůstající 
teplotou až do teploty 450 ˚C mikrotvrdost klesala. Pro teplotu 550 ˚C došlo k jejímu 
mírnému nárůstu, viz obr. 71. Jednou z možných příčin nárůstu mikrotvrdosti může být 
zpevnění tuhého roztoku Al s příměsí atomů železa. Pokles mikrotvrdosti mohl nastat v 
důsledku zotavené dislokační struktury, doklady rekrystalizace nebyly nijak souvisle hledány. 
Mikrotvrdost částic železa klesala až do teploty 550 ˚C, viz obr. 72.  
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Obr. 71: Grafické porovnání mikrotvrdosti hliníkové matrice v závislosti na teplotě žíhání 
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Porovnání mikrotvrdosti částic Fe v závislosti na teplotě
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Obr. 72: Grafické znázornění závislosti mikrotvrdosti železných částic na teplotě žíhání 
 
 Pro vzorky žíhané na teplotách menších než 450 ˚C nebyly pozorovány žádné výrazné 
změny struktury, a ani žádné intermetalické fáze. První intermetalické fáze vznikly difúzí na 
rozhraní železných částic v hliníkové matrici v celém objemu vzorku, který byl žíhán na 
teplotě 550 ˚C. Tyto intermetalické fáze se zřetelně odlišovaly od zbytku struktury a tvořily 
souvislá místa. Je pravděpodobné, že železo difundovalo do hliníku rychleji než naopak a 
zřejmě proto se ve struktuře na této teplotě vyskytují zbytky železných částic. Tento úsudek 
potvrzuje i srovnání difuzivit hliníku a železa. Železo má vyšší difuzivitu (10-15 m2s-1) oproti 
hliníku (10-18 m2s-1) při teplotě 550 ˚C (obr. 73, [46]). Bodovou analýzou v REM bylo 
zjištěno, že toto intermetalikum má složení 65 at.% Al a 25 at.% Fe, je přibližně tvořeno 
fázemi FeAl3 a Fe2Al5. Mikrotvrdost této fáze byla nejvyšší ze všech následně vzniklých 
intermetalických fází. Tento výsledek mikrotvrdosti mohl být ovlivněn jednak menší tvorbou 
pórů na této teplotě než je tomu u vzorků žíhaných na vyšších teplotách, jednak i částicemi, 
které se vyskytovaly pod měřenou fází. 
 
 
a) 
 
b) 
Obr. 73: a) Difúze hliníku v železe, b) difúze železa v hliníku 
 
 První vzniklé intermetalikum bylo pozorováno ve vzorku, jenž byl žíhán na teplotu 
550 ˚C. Tento vznik intermetalické fáze při teplotě 550 ˚C souhlasí s výsledky DTA měření 
(obr. 74, [44]), kde dochází ke vzniku intermetalika při teplotě 534 ˚C. Vznik dalších 
intermetalických fází byl zaznamenán na teplotách 650 ˚C, 700 ˚C a 750 ˚C. 
   57
 
Obr. 74: Znázornění DTA křivky pro směs prášků Fe–Al 
 
 Vývoj mikrotvrdosti na intermetalických fázích je na obr. 75, kde lze spatřit, že 
mikrotvrdosti intermetalik nad teplotu 650 ˚C se výrazně od sebe navzájem neliší. Měření 
mikrotvrdosti mohlo být ovlivněno jednak matricí, ve které se lamely nacházely, jednak 
porezitou, jež se mohla vyskytovat pod měřeným vtiskem.  
Porovnání mikrotvrdosti vzikajících nových fází v závislosti na teplotě
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Obr. 75: Grafické znázornění průběhu tvrdosti vzniklých intermetalických fází 
 
 Při vyšších teplotách se ve struktuře vyskytovala zároveň jemnější a hrubší lamelární 
struktura. Tato lamelární struktura byla zřejmě tvořena fázemi Al2Fe + FeAl [17]. Další 
možností by mohlo být vytvoření lamelární struktury z fází FeAl + Al5Fe2. Matrice je zřejmě 
tvořena fází FeAl, lamelární struktura je nejpravděpodobněji tvořena z fáze Al2Fe. Fáze 
Al5Fe2 by měla být rozměrově větší a měla by být vyloučena s největší pravděpodobností ve 
tvaru síťoví [17]. Nejmenší množství vzniklé fáze Al5Fe2 bylo pro vzorek žíhaný na teplotě 
650 ˚C, naopak největší množství bylo pro teplotu 750 ˚C. Jelikož nebyly provedeny 
rentgenové difrakční analýzy nelze s jistotou říct, o kterou fázi se přesně jedná. 
 
 Nejmenší lokálně naměřená mezilamelární vzdálenost byla na snímku mikrostruktury 
vzorku žíhaného na 700 ˚C a to 0,162 µm.  
 
 Při vyšších teplotách 700 ˚C, 750 ˚C se nestalo, že by se ze vzorku vytvořila kulička 
nebo masivní tavenina. Dokonce i když jsou tyto teploty vyšší než teplota tavení čistého 
hliníku 660 ˚C. Zřejmě došlo k vytvoření skeletu z intermetalických fází, které udržely tvar, 
když následně hliník roztál a když následně docházelo k reakci mezi tuhým hliníkem a tuhým 
železem  nebo tuhými intermetaliky.  
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6 ZÁVĚR 
 
 Metodou cold spray byl vyroben vzorek s nízkou porezitou. Částice tohoto materiálu 
byly spojeny plastickou deformací, lomová plocha měla smíšený charakter. Hliníková matrice 
se při nižších teplotách (< 650 ˚C) porušovala tvárně, zatímco u částic železa docházelo 
k delaminaci od hliníkové matrice. Pří teplotách (>550 ˚C) docházelo ke štěpení nejprve (při 
550 ˚C) lokálně přes vzniklá intermetalika, a pak (> 650 ˚C) v celém objemu vzorku. 
 První intermetalické fáze vznikla při žíhání na teplotě 550 ˚C, k výskytu dalších 
intermetalik následně docházelo při vyšších teplotách. Tyto výsledky souhlasí s analýzou 
DTA, kdy lze pozorovat průběh vzniku intermetalických fází na teplotě. Vzniklé 
intermetalické fáze mohou být: Al3Fe, FeAl, Al5Fe2 a Al2Fe. Tyto fáze nemůžeme s konečnou 
jistotou označit za ty, které určitě vznikly, neboť nebyly k dispozici rentgenové analýzy. 
V objemu vzorku vznikalo více intermetalických fází. Vznikaly v podobě lamelárních 
struktur, s morfologií připomínající síťoví nebo se nacházely jako ohraničeně vyloučené 
oblasti. 
 Mikrotvrdost hliníku měla klesající tendenci do teploty 450 ˚C, přičemž na teplotě 
550 ˚C došlo k jejímu mírnému nárůstu. Pro částice železa mikrotvrdost pouze klesala. 
Největší mikrotvrdosti dosahovalo intermetalikum vzniklé na teplotě 550 ˚C, intermetalika 
vznikající při vyšších teplotách se od sebe navzájem výrazně nelišila v hodnotách 
mikrotvrdosti.  
 Tyto materiály by mohly najít použití pro výrobu mechanických filtrů plynů, vzhledem 
k otevřené porezitě, která při reakci bimetalické směsi prášků vzniká. Další aplikační 
možností je využití této intermetalické pěny pro výrobu kompozitů například kombinací 
s polymery, kterými by bylo možné intermetalickou pěnu infiltrovat, případě podobnou 
infiltrační techniku použít pro vytvoření kompozitu s kovovou matricí. Pokud by se dala 
odstranit porezita, mohl by najít materiál s intermetalickou fází FeAl uplatnění 
v elektrotechnice pro odporové součástky.  
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8 SEZNAM POUŽITÝCH ZKRATEK 
 
BCC kubická mřížka prostorově středěná 
FCC kubická mřížka plošně středěná 
HCP hexagonální mřížka těsně uspořádaná 
APB antiphase boundaries – mezifázové rozhraní 
hm.% hmotnostní procenta 
at.% atomové procenta 
 
